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INTRODUCTION ET CONTEXTE GENERAL DE L’ETUDE 
Dans l’industrie aéronautique, le rivetage est l’un des moyens les plus utilisés pour assembler les pièces en 
tôle à paroi mince. Cette technique d’assemblage, qui date des années 1920, présente quelques avantages tels que 
la simplicité de l’opération et sa fiabilité. Néanmoins, le rivetage peut provoquer la déformation des pièces, réduire 
leur résistance à la fatigue et faciliter des formes de corrosion sévère. Outre de réduire la durabilité des pièces, ce 
mode d’assemblage s’accompagne d’un apport de masse importante à la structure. De nos jours, l’allégement des 
structures aéronautiques ainsi que la nécessité de nouvelles fonctionnalités passent par deux verrous 
technologiques que sont le développement de nouveaux matériaux de structure mais aussi le développement de 
solutions innovantes d’assemblage, alternatives au mécano-rivetage des structures en alliages aluminium. Le 
soudage laser est une solution prometteuse. En effet, A. Gialos et al. montrent (Gialos et al., 2018) que le soudage 
laser de tôles en alliage AlCuLi peut permettre des gains de poids de 28 % ainsi que des gains de production de 67 
%. En outre, le coût total de fabrication du procédé LBW peut être réduit jusqu'à 40 % dans le cas de structures 
longues, par rapport aux structures rivetées correspondantes. Cependant, l’empreinte environnementale du 
procédé laser lui-même est plus importante mais le gain de poids engendré diminue la consommation de carburant 
des aéronefs, contribuant ainsi à une réduction sensible des émissions de gaz à effet de serre. Toutefois de 
nombreuses questions demeurent quant à l’impact des différents paramètres procédés sur les microstructures et 
les propriétés des assemblages soudés. Or, le procédé de soudage est considéré comme un procédé spécial dans 
l’industrie. La qualité des soudures est obtenue uniquement par des méthodes destructives. Il est donc nécessaire 
de qualifier le procédé de soudage lui-même pour certifier une pièce soudée. Ceci implique une connaissance 
approfondie des interactions laser-matière et des transformations de phase lors du soudage. 
Depuis 2012, l’équipe Interface et Matériaux Fonctionnels du laboratoire Génie de Production s’intéresse 
au procédé de soudage laser et plus particulièrement aux transformations de phase qui sont induites dans les 
matériaux soudés. Dans le cadre du Contrat Plan Etat Région PREMPI, l’Ecole Nationale d’Ingénieurs de Tarbes s’est 
dotée d’un centre de soudage et découpe TruLaser Disk développé par la société TRUMPF. Ce travail de thèse, 
financé par le Ministère de l’Enseignement Supérieur, de la Recherche et de l’Innovation s’inscrit dans cette 
thématique de recherche. L’objectif de cette étude est donc de comprendre les relations entre les paramètres de 
soudage par faisceau laser et les propriétés mécaniques des assemblages d’alliage d’aluminium soudés, dans une 
approche expérimentale multi-physique (métallurgie, mécanique, électrochimie) et multi-échelle (macroscopique, 
microscopique et nanométrique). Le matériau utilisé dans cette étude est l’alliage d’aluminium AA6061-T4 sous 
forme de tôles d’épaisseur 1 mm. Grace à ses bonnes propriétés physico-chimiques, cet alliage est utilisé dans 
beaucoup de domaines d’application tels que les transports, les structures d’architecture ou bien encore les 
applications maritimes. 
Le premier chapitre de ce manuscrit fait état de la bibliographie sur la microstructure et les propriétés 
générales des alliages de la série 6000. La technique d’assemblage par soudage laser est également présentée. Les 
microstructures générées par ce type de procédé appliqué aux alliages métalliques ainsi que les défauts de 
soudures généralement rencontrés sont présentés. Le comportement en corrosion des alliages d’aluminium et des 
assemblages soudés y est décrit. L’analyse de la littérature a permis de cerner les grands objectifs de notre 
recherche et la méthodologie à suivre. 
Dans le deuxième chapitre, la microstructure et les propriétés mécaniques du matériau de base sont 
étudiés. L’étude de la microstructure consiste plus particulièrement à l’analyse de la structure granulaire et des 
phases présentes dans la matrice α (Al). Par la suite des campagnes de soudage sont réalisées avec les deux 
configurations de la machine. La caractérisation des soudures et la comparaison des résultats avec la norme a 




faisceau Yb : YAG. Cette partie a permis de connaitre les paramètres de soudage optimisés et de comprendre l’effet 
de chaque paramètre particulier sur la qualité de la soudure. 
Le troisième chapitre présente la métallurgie des soudures optimisées. La microstructure et les propriétés 
mécaniques de chacune des zones de l’assemblage sont étudiées. Quelques soudures appartenant au domaine de 
soudabilité sont choisies et post-traitées (T6). Après caractérisation les résultats sont comparés à ceux obtenus à 
l’état brut de soudage. Ces résultats sont reliés aux paramètres du procédé afin d’étudier l’influence de ceux-ci sur 
les caractéristiques locales de l’assemblage. 
Enfin, le quatrième chapitre porte sur le comportement en corrosion des assemblages soudés avec et sans 
post-traitement thermique T6. Des mesures électrochimiques couplées à des observations micrographiques ont 
permis d’étudier les éventuels couplages galvaniques ainsi que la présence d’éventuelles localisations de 
l’endommagement. Cette partie a aussi permis d’étudier les mécanismes de corrosion à l’échelle sub-
micrométrique et d’en caractériser les potentiels locaux par AKFM/KFM. A notamment été décrite, l’influence de 
la microstructure et des phénomènes de liquation et micro-ségrégation, induits par le cycle thermique généré par 


















La source LASER existe depuis plus de quatre décennies et a progressivement pris sa place dans l'industrie 
automobile en tant que procédé d’assemblage mais aussi de découpe de pièces métalliques. Elle est également 
utilisée dans d’autres domaines industriels où un gain de poids des pièces est important (Zhang et al., 2016) 
(Fabregue, 2004). Pendant le procédé de soudage par faisceau laser, la fusion du métal se fait par un rayonnement 
monochromatique cohérent et focalisé sur la pièce à souder et d’une haute densité d’énergie comprise entre 105 
et 107 W.cm-2 (Quintino et al., 2007). Il existe plusieurs sources lasers selon la nature du milieu excité (solide, gaz…). 
La rentabilité du procédé de soudage par faisceau laser et la qualité améliorée des joints soudés dépendent 
considérablement des paramètres du faisceau laser et des conditions du procédé : la longueur d’onde, la densité 
d’énergie, la vitesse de soudage, le diamètre focal, la nature et le débit du gaz de protection, etc. Ces éléments, 
entre autres, justifient les importantes innovations faites dans ce domaine pour répondre aux enjeux du soudage 
(Quintino et al., 2007). La composition chimique de l’alliage joue également un rôle important sur l’effet thermique 
qui résulte de cette technique d’assemblage des métaux. En ce qui concerne les alliages d’aluminium, des travaux 
de recherche antérieurs dans le domaine du soudage laser ont montré les difficultés liées à la forte réflexion du 
faisceau due à la brillance de leur surface, à la génération de taux de porosité importants, au risque de fissuration 
à chaud, à l’évaporation des éléments chimiques ainsi qu’à la présence d’inclusions d’oxydes (Quintino et al., 2007). 
Par conséquent, des recherches plus poussées sur ce procédé sont encore nécessaires pour améliorer le soudage 
de certains alliages.   
Ce premier chapitre constitue une synthèse bibliographique sur l’étude du soudage par faisceau laser de 
l’alliage d’aluminium 6061. Il est construit autour de trois grandes parties. 
 La première partie présente quelques généralités sur les alliages d’aluminium de la série 6000 plus 
précisément leur composition chimique, leurs microstructures, leurs traitements thermiques ainsi que leurs 
cinétiques de précipitation ainsi que leurs propriétés mécaniques générales qui en découlent.  
La deuxième partie décrit le procédé de soudage laser. Pour maîtriser ce procédé, il est important de 
connaître les propriétés et le principe du laser mais aussi de comprendre l’interaction laser-matière et les 
microstructures résultantes. Dans cette partie, les particularités du laser Yb : YAG à disque sont données par rapport 
à des procédés CO2 plus matures. 
 La troisième partie est consacrée aux problématiques liées au soudage laser des alliages d’aluminium. Les 
propriétés du matériau qui en sont à l’origine, la métallurgie du cordon soudé, sa tenue mécanique ainsi que son 
comportement en corrosion sont discutés. 
I.2 Les alliages d’aluminium de la série 6000 
Les alliages Al-Mg-Si de la série 6000 font partie de la catégorie des alliages corroyés à durcissement 
structural ou alliages trempants. Ces alliages sont utilisés sous formes variées (tôles, barres, pièces matricées) dans 
des applications très diversifiées : sport, armement, industries aéronautique et automobile ainsi que l’industrie 
pharmaceutique, etc. Leur poids industriel important est dû à leurs propriétés avantageuses (résistance mécanique, 
résistance à la corrosion, aptitude au soudage et aptitude à la mise en forme) en particulier dans le domaine des 
produits obtenus par filage (Wante, 1999) (Develay, 1992). Les alliages d’aluminium de la série 6000 se différencient 
par leurs teneurs en magnésium (entre 0,5 et 1,4 % massique), en silicium (de 0,6 à 1,5 % massique) et par la 





présence d’éléments d’additions secondaires (Cu, Fe, Mn, Zn, Cr, Ti, Pb...) (Tableau I-1) (Develay, 1992) (Rasmussen, 
2008). 
Tableau I-1 : Composition moyenne des alliages d’aluminium de la série 6000 (Rasmussen, 2008). 
Constituants Al Mg Si Cu Fe Mn Zn Cr Ti 
(% en masse) Bal. 0,5 - 1,4 0,6 - 1,5 ≤ 0,10 ≤ 0,30 ≤ 0,10 ≤ 0,20 ≤ 0,10 ≤ 0,10 
 
Les états métallurgiques pour ces alliages visent à obtenir divers compromis entre résistance mécanique et 
ductilité ou ténacité ainsi que résistance à la corrosion. En plus du durcissement modéré induit par l’ajout 
intentionnel d’éléments chimiques, il existe d’autres modes de durcissement de ces alliages. Il s’agit du 
durcissement par précipitation et par écrouissage. Ces modes de durcissement renforcent considérablement les 
propriétés des alliages d’aluminium (Develay, 1992). Dans cette étude, nous nous intéressons principalement au 
durcissement par précipitation. Pour rappel, ce type de durcissement s’obtient après un traitement thermique plus 
ou moins complexe. Il permet une précipitation fine et homogène de particules durcissantes constituées de phases 
intermétalliques caractéristiques de l’alliage et pouvant considérablement améliorer ses propriétés mécaniques.  
La cinétique de précipitation dans les alliages de la série 6000 est très complexe et a fait l’objet de plusieurs 
études. Elle dépend notamment du rapport des concentrations en magnésium et silicium ainsi que de la présence 
ou non de cuivre. Plusieurs séquences de précipitation sont proposées mais celle qui semble la plus généralement 
admise est la suivante (Lai et al., 2017) (Zandbergen et al., 2015) :  
Solution solide sursaturée α (Al)  Zones GP  Précipités β’’  Précipités β’  β (Mg2Si) 
Les précipités durcissants généralement rencontrés dans les alliages d’aluminium de la série 6000 sont 
donnés dans le Tableau I-2 (Fabregue, 2004) (Maisonnette et al., 2011) (Lai et al., 2017).  
 
Tableau I-2 : Composition des précipités durcissant généralement rencontrés dans les alliages d’aluminium de la série 6000 
(Fabregue, 2004) (Maisonnette et al., 2011) (Lai et al., 2017). 
Phase Composition 





Les précipités β’’ et β’ sont des précipités métastables. Les propriétés mécaniques les plus élevées (au pic 
de dureté) sont obtenues grâce aux particules β’’. Ces dernières, de taille nanométrique, sont partiellement 
cohérentes avec la matrice α (Al) (Maisonnette et al., 2011). Quant aux précipités Mg2Si, ils constituent les 
précipités d’équilibre très présents dans les alliages d’aluminium de la série 6000. Ces précipités sont présents sous 
la forme de plaquettes de longueur voisine de 20 nm (Fabregue, 2004). Leur importance dans la microstructure des 
alliages d’aluminium-magnésium-silicium a poussé les métallurgistes à établir une coupe pseudo binaire Al-Mg2Si 
du diagramme de phase ternaire de l'alliage Al-Mg-Si (Figure I-1) (Wante, 1999) (Maisonnette, 2010). Il est 
important de noter qu’en fonction de la teneur en éléments d’alliages comme le Si et le Cu, d’autres phases peuvent 
être observées dans la séquence de précipitation des alliages 6000 (Lai et al., 2017) (Matsuda et al., 2001). Par 
exemple, les précipités Q’ (Mg8Al4Si7Cu2), B’ (Mg9Al3Si7), U1 (MgAl2Si2) et U2 (Mg2Al2Si2) ont également été relevés. 
Ces précipités encore mal définis sont observés en même temps que les β’ et apparaissent généralement aux joints 
de grains (Lai et al., 2017). Il existe d’autres précipités qui peuvent apparaitre selon la composition chimique de 
l’alliage. La Figure I-2 révèle des zones GP et des particules Q’ et β’ observées dans des alliages de la série 6000 
(Mrówka-Nowotnik and Sieniawski, 2005) (Zou et al., 2017). Ces phases secondaires de taille nanométrique (10 à 









Figure I-1 : Coupe pseudo binaire Al-Mg2Si de l'alliage Al-Mg-Si (Wante, 1999) (Maisonnette, 2010). 
 
  
Figure I-2 : Micrographies MET de précipitations fines rencontrées dans les alliages d’aluminium de la série 6000 (a) Zones 
GP et particules durcissantes et (b) Particules Q’ et β’ (Mrówka-Nowotnik and Sieniawski, 2005) (Zou et al., 2017). 
 
Au cours de la maturation ou du vieillissement naturel (T4) des alliages d’aluminium de la série 6000, le 
durcissement est dû à la formation des zones GP ou amas de Mg et Si (Mg-Si) (Maisonnette et al., 2011) (Asserin-
Lebert, 2005). Ce sont des rassemblements d’atomes au sein de la matrice α (Al). C’est une précipitation cohérente 
qui n’évolue pas à température ambiante et l’état T4 est donc parfaitement stable dans le temps (Asserin-Lebert, 
2005). La durée nécessaire pour atteindre le durcissement maximal est variable selon les alliages et n’excède pas 
un mois pour les alliages de la série 6000 (Zandbergen et al., 2015). Par exemple dans le cas de l’alliage 6061, le 
mûrissement donne un durcissement maximal en une semaine (Zandbergen et al., 2015). 
Le fer est présent dans les alliages d’aluminium de la série 6000 en tant qu’impureté. Sa limite de solubilité 
dans une matrice d’aluminium étant très faible, la quasi-totalité du fer se retrouve, après solidification du métal 
liquide lors de l’élaboration, sous forme d’intermétalliques. Ces précipités grossiers, appelés intermétalliques au 
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contient pas de manganèse et de chrome et de type AlFeSi(Mn,Cr) si, au contraire, le manganèse et le chrome sont 
présents (Hatch, 1984) (Shen, 2012). Ces particules sont formées lors du traitement d’homogénéisation après la 
coulée (Benoit, 2012). En raison de leur taille exagérée et de leur précipitation incohérente avec la matrice α (Al), 
les intermétalliques au fer ne sont pas favorables aux propriétés mécaniques de l’alliage car ils facilitent la rupture 
intra-granulaire de l’alliage. Ils jouent aussi un rôle essentiel sur le comportement et le mode de corrosion des 
alliages d’aluminium de la série 6000. Une micrographie d’un alliage de la série 6000 montrant des précipités Mg2Si 
et des intermétalliques au fer est donnée à la Figure I-3 (Fabregue, 2004).  
 
 
Figure I-3 : Micrographie MEB montrant les précipités Mg2Si et les intermétalliques riche en fer (Fabregue, 2004). 
 
Les propriétés mécaniques générales et de mise en forme des alliages d’aluminium de la série 6000 sont 
citées ci-après (Develay, 1992) (Fabregue, 2004) : 
- très bonne aptitude à la déformation à chaud par laminage et surtout par filage et matriçage ; 
- bonne aptitude à la mise en forme à froid en particulier dans les états recuits et, à un degré moindre, à 
l’état trempé mûri ; 
- bon comportement aux basses ou très basses températures mais résistance à chaud limitée ; 
- différents niveaux de résistance mécanique compris entre 240 et 340 MPa. Ces caractéristiques mécaniques 
sont dues à la présence d’éléments d’alliage (Asserin-Lebert, 2005) (Din-Stirbu, 2005). Par exemple le Cu accélère 
la formation des zones GP et des précipités durcissant β’’ et d’autres précipités durcissant métastables contenant 
du Cu (Man et al., 2007). 
En plus de ces propriétés mécaniques importantes pour des alliages d’aluminium, ces alliages offrent :  
- la possibilité d’obtenir de beaux états de surface dès la sortie de la presse. Ces états de surface peuvent 
être améliorés par brillantage et anodisation ; 
- une bonne résistance à la corrosion pouvant être renforcée par des traitements d’anodisation ; 
- une bonne aptitude au soudage. 
Il est important de noter que ces propriétés qui définissent l’aptitude à un usage quelconque varient d’une 
nuance à l’autre. Par exemple l’alliage 6013 se présente comme un concurrent des alliages 5083, 5456 et surtout 
6061 et 2024 pour les applications structurales (Develay, 1992). Son intérêt majeur est de présenter une 
combinaison attractive des propriétés : résistance mécanique, résistance à la corrosion, aptitude au soudage et 
aptitude à la mise en forme. 
L’alliage 6061 est très utilisé dans de nombreux domaines (Develay, 1992), tels que les transports 
(structures, panneautages, caravanes, conteneurs...), les structures au sol (charpentes de bâtiment, matériel de 
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manutention…), ou les pièces chaudronnées soudées. Sa composition est donnée dans le Tableau I-3 (NF EN 573). 
Il fait partie des alliages à durcissement structural. Sa présence dans divers domaines d’applications peut être 
justifiée par sa large gamme de propriétés désirables présentées dans les Tableau I-4 et Tableau I-5 (Hatch, 1984) 
(Benoit, 2012). 
 
Tableau I-3 : Composition chimique de l’alliage 6061 selon la norme EN 573 (NF EN 573). 
Constituants Al Mg Si Cu Fe Mn Zn Cr Ti Autres 
(Total) 











Tableau I-4 : Quelques propriétés de l’alliages 6061 (Hatch, 1984). 
Etat Rr (MPa) Re0,2 (MPa) A % R.C.(*)   A.O.(*) A.S.(*) U.(*) E (GPa) 









70 T4 205 110 12 - 18  
T6 290 240 6 - 10 
(*) R.C. : résistance à la corrosion, A.O. : aptitude à l'anodisation, A.S. : aptitude au soudage, U. : usinabilité. 
 
Tableau I-5 : Propriétés physiques de l’alliage d’aluminium 6061 à 20 °C (Benoit, 2012). 











582 - 652 2700 23,6 896 167 
I.3 Le soudage laser 
Pour l’assemblage des pièces en aluminium, les techniques de soudage par faisceau laser sont largement 
employées dans les milieux industriels et de la recherche avec très souvent un métal d’apport. Ces procédés à haute 
densité d’énergie (densité de puissance dix mille fois supérieure au soudage à l’arc) permettent d’atteindre des 
vitesses de soudage de l’ordre de plusieurs mètres par minute. Dans cette étude bibliographique, nous nous 
intéressons principalement aux lasers à solide. Ces lasers utilisent des milieux solides tels que des cristaux ou des 
verres comme source excitée (émission de photons), qui est dopée par un ion. Les plus récents sont les lasers YAG 
(Grenat d’Yttrium-Aluminium) dopés au néodyme (Nd : YAG ; λ = 1064 nm) ou à l’ytterbium (Yb : YAG ; λ = 1030 
nm) émettant dans l’infrarouge. Chaque source laser est caractérisée par sa longueur d’onde dépendant du milieu 
actif excité de manière continue par une décharge électrique ou par une source optique.  
I.3.1 Principe et propriétés du faisceau laser 
Les lasers fonctionnent suivant le principe de l’émission stimulée également appelée émission induite. Ce 
principe d’interaction est décrit à la Figure I-4 (Bass, 2012). C’est un processus d’interaction entre lumière et 
matière, comme l’absorption et l’émission spontanée : sous l’effet d’un rayonnement incident, l’atome passe de 
son état excité à son état fondamental en émettant un photon. Ce processus d’interaction résonante atome-
rayonnement joue un rôle très important dans le fonctionnement des lasers grâce aux propriétés de cohérence 
spatiale et temporelle de l’onde émise qui permettent d’avoir un rayon unidirectionnel et facilement dirigeable. 
Ces propriétés de cohérence sont celles du champ électromagnétique émis par le laser. 
  





 E1 et E2 sont les énergies respectives des deux états 1 et 2 choisis, avec E2 > E1. 
 
 
Figure I-4 : Processus d’émission stimulée (Bass, 2012). 
 
Les photons d’un faisceau laser sont donc dans un seul mode du champ ou dans un nombre restreint de 
modes. Le mode transverse caractérise la répartition de puissance selon une coupe transversale au faisceau. Cette 
distribution spatiale souvent appelée de type gaussien est le mode idéal du faisceau qui permet de diminuer les 
effets de diffraction pendant la focalisation. Cela permet donc d’obtenir un diamètre focal plus petit et une densité 
de puissance plus élevée, ce qui est intéressant, par exemple, pour le soudage ou la découpe (Maillet and Lehmann, 
1989). 
I.3.2 Interaction laser – matière 
Lors du procédé de soudage par faisceau laser de pièces métalliques, les propriétés thermiques et optiques 
du matériau à irradier ainsi que son état de surface ont une influence très significative sur l’obtention d’une bonne 
absorption du rayon laser à la surface. L’absorption de photons par la surface de la pièce va se traduire par une 
élévation de la température pouvant mener à la fusion ou même à l’évaporation du matériau. Figure I-5 présente 
les différents modes de soudage résultants de l’interaction laser-matière (Kutsuna et al., 2006). 
 
  
Figure I-5 : Schéma de l’interaction laser-matière au cours des deux modes de soudage (a) mode conduction et (b) mode 
keyhole (Kutsuna et al., 2006). 
 
Ces modes de soudage sont notamment fonction de la densité de puissance I du faisceau arrivant à la surface du 
matériau et de la quantité d’énergie absorbée par le matériau (I   ̴ 108 – 1010 W.m-2 pour le soudage en mode 
conduction et I > 1010 W.m-2 pour le soudage en mode keyhole) (Kutsuna et al., 2006). Avec les lasers à haute densité 
d’énergie comme le laser YAG, le mode de soudage est généralement le mode keyhole. Ce mode de soudage est 
caractérisé par une forte énergie absorbée par le métal à souder et conduit à une pénétration profonde de la 

















zone affectée thermiquement et de zones déformées réduites. L’effet du faisceau laser (soudage et qualité de la 
soudure) dépend donc de l’énergie lumineuse absorbée à la surface du matériau pendant la durée de l’interaction. 
Cette quantité d’énergie absorbée définie par les propriétés optiques du matériau est fonction, entre autres, de la 
longueur d’onde du faisceau, de sa densité de puissance, de l’angle d’incidence du faisceau, de la température et 
de l’état de surface du matériau à souder (rugosité, oxydation). Ces paramètres déterminent de manière directe, 
le degré d’absorption du rayonnement sur la surface de la pièce et par voie de conséquence, le type de matériau 
métallique (composition chimique, propriétés physiques, épaisseur…) qui peut être soudé avec le laser ainsi que 
l’efficience totale du procédé. Les alliages d’aluminium sont connus pour présenter une forte réflectivité, un 
mauvais couplage entre le faisceau et la surface, une conductivité thermique élevée ainsi qu’un bas point de fusion. 
Néanmoins diverses techniques sont proposées pour améliorer l’absorption de la surface du métal à assembler. 
I.3.2.1 Influence de la longueur d’onde  
Le laser n’émet que selon une longueur d’onde qui dépend de la nature du milieu émetteur. Le choix de 
celle-ci est très important car elle conditionne l’interaction laser-matière et plus précisément l’absorption du 
matériau (Olson et al., 1993) (Sepold and Kreimeyer, 2003). Selon Sanchez-Amaya, la réflectivité des alliages 
d’aluminium peut atteindre jusqu’à 80 % (Sánchez-Amaya et al., 2009). De plus, une des difficultés rencontrées 
dans le soudage laser des alliages réfléchissants est le risque d'endommager la tête du laser, lorsque le faisceau est 
réfléchi dans la lentille de collimation. Pour réduire cette perte d’énergie et éviter des dommages aux optiques lors 
du procédé, il est préférable d'utiliser un laser à courte longueur d'onde tel qu'un laser Yb : YAG, car il est mieux 
absorbé dans l'échantillon qu'un laser CO2 (Cornu, 1986). Ce résultat, confirmé à la Figure I-6 (Olson et al., 1993) 
(Sepold and Kreimeyer, 2003) montre l’intérêt d’utiliser le laser Yb : YAG pour le soudage des alliages métalliques.  
 
 
Figure I-6 : Coefficient de réflexion de quelques métaux en incidence normale, à 20 °C en fonction de la longueur d’onde 
lumineuse (Olson et al., 1993) (Sepold and Kreimeyer, 2003). 
 
De plus, la formation d’un capillaire induit par les fortes densités de puissance obtenues avec les lasers 
(soudage en mode keyhole) augmente sensiblement le rendement du soudage grâce à la réflexion interne du 
faisceau sur les parois du capillaire (Rasmussen, 2008). 
I.3.2.2 Influence de l’angle d’incidence du faisceau 
Des études ont montré que l’absorption du faisceau laser dans les matériaux est fonction de son angle 
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matériau à souder, en fonction de son angle d’inclinaison (Figure I-7) (Postma, 2003). Outre l’amélioration de 
l’absorption du faisceau laser par le matériau, l’inclinaison du faisceau incident augmente la stabilité du keyhole et 
par conséquent, conduit à moins de pores dans la soudure et moins de projection à la surface de la soudure. 
 
 
Figure I-7 : Variation de l’absorptivité en fonction de l’angle d’incidence du laser (Postma, 2003). 
I.3.2.3 Influence de la température du matériau 
Comme ses propriétés optiques, les propriétés thermiques du matériau (capacité thermique, enthalpie de 
fusion, enthalpie d’évaporation et conductivité thermique) ont une influence très significative sur l’absorption du 
rayon laser à la surface du matériau. Elles déterminent la quantité d’énergie à utiliser afin de produire la fusion du 
métal. Quand le faisceau laser irradie la surface du matériau à souder, l’augmentation de température génère une 
meilleure absorption du rayon laser pouvant aller jusqu’à 90 %, comme montré à la Figure I-8 (Cornu, 1986).  
 
 
Figure I-8 : Variation du coefficient de réflexion d’un matériau en fonction de sa température (Cornu, 1986). 
 
L’idée de chauffer les pièces d’acier avant soudage a été pratiquée par certains dans le but d’augmenter 
leur capacité d’absorber la chaleur (Sun and Ion, 1995). Cette étape, indispensable pour le soudage à l’arc MIG 
(Metal Inert Gas) n’est pas nécessaire dans le cas de soudage laser à haute densité d’énergie. De plus, le 
préchauffage des pièces à souder n’est pas forcément adapté à tous les alliages d’aluminium, notamment aux 
alliages à durcissement structural qui sont sensibles à la chaleur. 
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I.3.2.4 Influence de l’état de la surface du matériau 
La nature de la surface du matériau a aussi une influence sur le degré d’absorption du faisceau laser. 
D’anciens travaux de Cornu, Sepold et Kreimeyer ont montré qu’une surface fortement oxydée a tendance à 
absorber de manière plus efficace le rayon laser (Cornu, 1986) (Sepold and Kreimeyer, 2003). Néanmoins la 
présence d’oxydes à la surface de la pièce à souder n’est pas souhaitée car elle peut induire le piégeage d’inclusions 
d’oxydes ou de gaz (sous forme de pores) dans la soudure et/ou causer une instabilité du keyhole. En effet, la forte 
température de fusion de l’oxyde, de l’ordre de 2000 °C, empêche de fondre facilement l’alliage d’aluminium. De 
ce fait, des fragments peuvent donc se retrouver dans le métal liquide et engendrer des amorces de fissures. 
Diverses techniques de préparation de surface sont proposées (Molian, 1983). Un nettoyage de tous résidus 
graisseux est nécessaire, suivi d'un décapage mécanique (usinage, meulage, brossage au papier SiC) ou chimique 
(immersion de la pièce dans une solution d’acide). La simple utilisation d’un solvant (acétone ou autre) ne permet 
qu’un dégraissage et une dépollution de la surface. À la suite du décapage, une nouvelle couche d'oxyde est formée 
instantanément et augmente en épaisseur avec le temps (200 nm au bout de quelques mois, à température 
ambiante). Il est donc nécessaire d'effectuer le soudage peu de temps (quelques heures ou quelques jours au plus) 
après ces opérations. La Figure I-9 montre l’influence de la préparation en amont du soudage sur la qualité de la 
soudure. La rugosité superficielle du matériau joue aussi un rôle important vis-à-vis de l’absorption du faisceau. En 
effet, elle peut être à l’origine de multiples réflexions du faisceau et accroitre le facteur d’absorption (Cornu, 1986). 
Différents types de traitements de surface (grenaillage, sablage…) sont proposés pour améliorer l’absorption de la 
surface du matériau (Sánchez-Amaya et al., 2009). 
 
  
Figure I-9 : Micrographies optiques montrant des soudures réalisées au laser : (a) surface non préparée (b) surface 
préparée (Molian, 1983). 
 
L’interaction laser-matière est donc complexe à gérer. A ces nombreux paramètres liés au matériau à 
assembler ou à la source mise en œuvre, doivent être associés les paramètres du procédé (densité de puissance du 
faisceau, vitesse de soudage, diamètre focal, nature et débit du gaz de protection etc.). Le choix des techniques de 
soudage en dépend. Pour la faisabilité et la bonne rentabilité du procédé, l’effet de chaque paramètre doit être 
étudié. Il est important de noter que l’ampleur des défauts de soudure dépend grandement des propriétés 
physiques et thermiques du matériau. Par conséquent, tous les métaux n’ont pas le même domaine de soudabilité 
pour un procédé de soudage donné. 
I.3.3 Soudage laser des alliages métalliques 
Pendant le soudage laser, l’interaction laser matière induit un cycle thermique important et pour garantir 
la qualité d’une soudure, la gestion de ce cycle thermique est essentielle. En effet, les vitesses de chauffage et de 
solidification gouvernent la morphologie et la taille du bain liquide et des grains, les transformations de phases et 
les cinétiques de précipitations. Le cycle thermique dépend d’une part de l’apport de chaleur du procédé et d’autre 
part des propriétés optiques et thermiques du matériau à assembler. Les matériaux à conductivité thermique 










ce qui augmente l’étendue de la zone affectée thermiquement. Les microstructures générées par le cycle thermique 
de soudage ainsi que le niveau de défauts présents dans les soudures définissent le procédé le plus adéquat pour 
le soudage d’un alliage métallique donné. L’avantage du soudage laser est que l’apport de chaleur est faible et 
localisé, comparé aux autres procédés de soudage ce qui permet la réalisation de soudures pénétrantes et étroites. 
L’étendue de la zone de fusion et de la zone affectée thermiquement est fortement réduite. Les différences de taille 
de grain entre le centre et le bord du cordon de soudure sont quatre fois plus grandes pour le procédé TIG (Tungsten 
Inert Gas) que pour le procédé laser (Katayama, 2000). L’étendue de la zone affectée thermiquement par laser est 
de l’ordre d’un septième à un quart de celle obtenue au TIG (Hirose et al., 1999). La Figure I-10 met en évidence 
l’influence de l’apport de chaleur du faisceau laser sur les largeurs des cordons sur les faces endroit et envers (Fu 
et al., 2014). Le volume du cordon augmente lorsque l’apport de chaleur du faisceau augmente mais reste 
relativement faible par rapport aux autres procédés de soudage par arc (Fu et al., 2014) (Chu et al., 2018). 
 
 
Figure I-10 : Dimensions endroit et envers d’une soudure de l’alliage d’aluminium A97 Al–Li en fonction de l’énergie de soudage 
(Fu et al., 2014). 
 
Sanchez-Amaya et al. ont étudié l’influence de la vitesse de soudage sur la largeur du cordon (Figure I-11) 
(Sánchez-Amaya et al., 2009). La largeur du cordon diminue fortement lorsque la vitesse de soudage augmente et 
pour une vitesse de soudage donnée, la largeur du cordon augmente avec la puissance du faisceau quel que soit le 
matériau. Les vitesses de soudage de plusieurs m/min, la densité d’énergie élevée et l’apport de chaleur limité 
constituent donc un avantage majeur pour le soudage par faisceau laser. 
 
 
Figure I-11 : Influence de la vitesse de soudage et de la puissance du laser sur la largeur du cordon lors du soudage de l’alliage 
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Les phénomènes mis en jeux lors de la solidification au cours de l’opération de soudage sont semblables à 
ceux observés lors des procédés de coulée. La différence tient au fait que pendant le soudage laser, le gradient 
thermique est plus important et que l’apport de chaleur est continu lors du procédé. De ce fait, la microstructure 
qui se développe varie sensiblement du bord à l’axe de la soudure. La plupart de ces caractéristiques 
microstructurales peuvent être interprétées en considérant les théories classiques de la nucléation et de la 
croissance. Le mode de solidification évolue généralement d’un front plan à l’interface de la zone affectée 
thermiquement à un mode cellulaire et/ou dendritique au centre de la zone fondue (Figure I-12) (Brooks, 1996).  
 
 
Figure I-12 : Représentation schématique de la microstructure de solidification en soudage (Brooks, 1996). 
 
La différence de morphologie entre les grains situés au centre de la zone fondue ou en périphérie s’explique 
par la vitesse de solidification ainsi que par le gradient thermique qui varient considérablement d’une zone à l’autre 
dans la soudure (Zhang et al., 2016). 
Au bord de la zone affectée thermiquement, le gradient thermique est très important et la vitesse du front 
de solidification faible tandis que c’est l’inverse dans le centre de la zone fondue du cordon. La vitesse de 
solidification est liée à la vitesse de soudage par la relation (Savage, 1976) :  
R = Vs cos α                                        eq. (1) 
Avec : 
R = vitesse de croissance linéaire en tout point du front de solidification (cm.min−1), 
Vs = vitesse de soudage (cm.min−1), 
α = angle entre la direction de soudage et la direction de croissance des cristaux (rad). 
La Figure I-13 montre une représentation d’un bain de fusion de forme elliptique (Savage, 1976). 
 
 
Figure I-13 : Représentation schématique de la vitesse de croissance en fonction de la vitesse de soudage dans un bain de 
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Pour les procédés de soudage à l’arc, la vitesse de solidification est de l’ordre de 102 à 103 K.s-1 tandis qu’elle 
est de l’ordre de 105 à 106 K.s-1 par soudage laser ce qui favorise la formation d’une microstructure à grains fins (Cao 
et al., 2003). Le gradient de température lors du soudage laser ou par faisceau d'électrons serait de l’ordre de 106 
à 107 K.m-1, contre 104 à 105 K.m-1 pour le soudage à l'arc (Cieslak, 1992) (Milewski et al., 1993). La microstructure 
généralement très fine de la zone fondue dépend fortement de la vitesse d’avancement du faisceau laser ou vitesse 
de soudage comme schématisé à la Figure I-14 (Katayama, 2000).  
 
   
 
Figure I-14 : Influence des paramètres de soudage : (a) Faible vitesse et faible énergie, (b) Haute vitesse et haute énergie 
sans site de germination et (c) Haute vitesse et haute énergie avec site de germination (Katayama, 2000). 
 
La transition grains colonnaires / grains équiaxes est classiquement observée pour les procédés de soudage 
où, lorsque la vitesse de déplacement du faisceau augmente, on passe d’une structure entièrement colonnaire à 
une structure colonnaire au voisinage de la ZAT et équiaxes au centre du joint (Chu et al., 2018) (Paleocrassas and 
Tu, 2010) (Sibillano et al., 2006). 
Les grains colonnaires sont dirigés suivant le gradient thermique lors de la solidification. Leur orientation 
cristallographique est équivalente à celle des grains du matériau de base au niveau de la ligne de fusion en raison 
de la croissance épitaxiale à partir des substrats fondus adjacents (Gäumann et al., 1999). Grâce aux vitesses de 
soudage laser élevées et aux forts gradients thermiques, les grains se développent approximativement 
perpendiculairement à la direction de soudage (Ramasamy and Albright, 2001). Les dimensions caractéristiques de 
la microstructure de ces grains colonnaires peuvent être très variables. Il est ainsi possible de mesurer l’espacement 
entre les bras des dendrites secondaires ʎ2, afin d’estimer le temps de solidification par l’équation suivante (Kurz 
and Fisher, 1998) :  
ʎ2 = 5,5 (M.tf)1/3                               eq. (2) 
Avec :  
M = une constante qui dépend du matériau (4.10−18 𝑚3.s−1 pour l’aluminium), 
𝑡f = le temps de solidification (s). 
Dans la zone fondue d’une soudure d’alliage d’aluminium, Fabrègue a mesuré un espacement des bras 
dendritiques secondaires de l’ordre de 5 μm correspondant à un temps de solidification d’environ 0,2 s (Fabregue, 
2004). 
Les grains équiaxes se forment généralement au centre de la soudure. Dans cette zone, malgré le gradient 
thermique, la solidification du métal fondu s’effectue dans toutes les directions (croissance libre à partir de la 
germination hétérogène) (Kou, 2003). Ces deux modes de croissance dendritiques (colonnaires et équiaxes) 
dépendent de la forme du bain liquide (elliptique ou étirée) qui définit le gradient thermique. Un bain de fusion 
elliptique est observé lorsque la vitesse de soudage est lente. Le gradient thermique varie du bord vers le centre de 
la zone fondue entraînant une inclinaison progressive des grains jusqu’à l’axe de la soudure. Pour une vitesse de 
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solidification (Messler, 1999). La structure granulaire de la zone fondue dépend donc de la vitesse de déplacement 
du front de solidification. 
Quel que soit le type de laser utilisé, le soudage laser des métaux est très complexe. La géométrie du 
cordon, la structure granulaire de la zone fondue et de la zone affectée thermiquement, les transformations de 
phase ainsi que l’ampleur des défauts de soudure dépendent des cycles thermiques de chauffage et de solidification 
du matériau. Ces cycles thermiques sont plus importants avec les matériaux à haute diffusivité thermique comme 
c’est le cas des alliages d’aluminium. Les critères de soudabilité de ces alliages découlent principalement de la 
métallurgie résultante du procédé de soudage. Outre les changements de microstructure générés par le procédé, 
de nombreux défauts sont observés dans les soudures. Ces derniers induisent une baisse drastique des propriétés 
mécaniques du matériau et malgré les efforts apportés sur l’amélioration des joints soudés, ils limitent l’application 
massive du soudage laser des alliages d’aluminium. 
I.4 Soudage laser des alliages aluminium 
La notion de soudabilité des alliages d’aluminium n’est pas liée au problème de transformation de phase 
allotropique comme dans le cas des aciers. La compatibilité des métaux à souder, dans le cas du soudage 
hétérogène, et le choix du métal d’apport sont également des points importants car ils affectent la qualité du 
cordon de soudure. En général, les alliages d’aluminium sont soudables, mais ils ne se comportent pas tous de 
manière identique. Leur soudabilité est dominée par leurs caractéristiques physiques (propriétés optiques et 
thermiques) et chimiques qui diffèrent d’un alliage à un autre.  
Parmi les caractéristiques physico-chimiques directement impliquées lors du soudage des alliages 
d’aluminium, on peut noter (Olson et al., 1993) : 
- la conductivité thermique élevée (quatre fois supérieure à celle de l’acier), 
- le coefficient de dilatation élevé, 
- la réflectivité élevée,  
- la présence d’alumine et d’hydroxydes en surface de la pièce,  
- la différence importante entre la solubilité de l'hydrogène dans la matrice α (Al) à l'état solide et à l'état 
liquide, 
- la faible température de fusion, 
- la faible différence de température entre le solidus et le liquidus (environ deux fois inférieure à celle pour 
l’acier selon l’alliage d’aluminium). 
Ces caractéristiques communes aux alliages d’aluminium posent d’importants défis pour l’application 
massive de la technologie du soudage laser de pièces en aluminium. Elles sont généralement à l’origine des défauts 
rencontrés dans les soudures. De plus, les microstructures résultantes ont des propriétés mécaniques plus faibles 
que celles du matériau de base d’où la nécessité de réaliser un post-traitement thermique après soudage des 
alliages d’aluminium. 
I.4.1 Problématiques liées au soudage des alliages d’aluminium 
En fonction du type de laser utilisé, des conditions de soudage, des configurations complexes des 
assemblages et des techniques de préparation de la surface du matériau à assembler, le soudage induit plusieurs 
types de défauts d’une ampleur plus ou moins importante. Les plus fréquents sont les défauts de géométrie 
(irrégularités du cordon de soudure) et les défauts métallurgiques (porosité, fissuration à chaud, évaporation 
d’éléments chimiques, présence d’oxydes…) (Zhang et al., 2016) (Badini et al., 2009).  





I.4.1.1 Défauts de géométrie 
Lors du procédé de soudage, le premier défaut généralement observé est le manque de pénétration. Il 
s’opère lorsque l’énergie du faisceau n’est pas suffisante pour fondre toute l’épaisseur de l’assemblage. Il est aussi 
favorisé par la diffusivité thermique élevée de l’aluminium et ses alliages. Des défauts géométriques généralement 
appelés défauts externes peuvent également apparaitre sur les faces endroits et/ou envers du cordon de soudure. 
Lorsque le métal fondu ne remplit pas complétement la cavité créée par le faisceau, des caniveaux se forment. Il 
s’agit d’un manque de métal sur la surface du cordon qui peut être localisé ou continu. Au contraire, lorsqu’il y a 
trop de métal déposé sur le cordon et que l’épaisseur du cordon dépasse les normes tolérées nous parlons de 
« bombé » excessif. Ces différents types de défauts sont plus ou moins tolérables suivant la qualité de soudure 
désirée. Ceux-ci, présentés à la Figure I-15 sont tous des défauts de géométrie dus à des paramètres du procédé 
non maitrisés entrainant une instabilité du bain de fusion pendant l’opération de soudage (Alfieria et al., 2015). 
 
 
Figure I-15 : Les défauts de géométrie les plus fréquents lors du soudage laser (Alfieria et al., 2015). 
 
 
Selon Oladimeji et Taban, une vitesse d’avance trop élevée ou un mauvais angle de soudage peuvent être 
à l’origine de ces types de défauts qui peuvent entrainer un rejet de la pièce pour non-respect des tolérances 
édictées par les normes (Oladimeji and Taban, 2016). En effet, de tels défauts généralement considérés comme des 
sites préférentiels d’amorçage de fissures (Figure I-16) (Zhang et al., 2016) diminuent fortement les propriétés 
mécaniques de l’assemblage. Ils induisent de fortes concentrations de contraintes dans l’assemblage et par 
conséquent, réduisent considérablement la résistance en fatigue. 
 
 
Figure I-16 : Morphologies de la soudure montrant le rôle de quelques défauts géométriques sur l’initiation de fissure 
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Le soudage peut induire à une distorsion thermique de la pièce. Dans le cas du soudage à haute densité 
d’énergie, ces déformations sont très faibles voire inexistantes. 
I.4.1.2 Défauts métallurgiques 
Outre les défauts géométriques, il existe d’autres types de défauts dans les soudures métalliques. Ces 
défauts à l’échelle microscopique sont de nature microstructurale. Les principaux défauts métallurgiques les plus 
observés dans les soudures au laser des alliages d’aluminium sont les porosités, la fissuration à chaud, la 
vaporisation d’éléments chimiques et les inclusions d’oxydes. La présence et l’ampleur de chaque type de défaut 
sont directement liés aux paramètres du procédé, aux propriétés et à l’état de surface du matériau. 
La création de pores est un phénomène quasi-inévitable lors des procédés de soudage. En général elle ne 
pose aucun problème sérieux lors du soudage des aciers. Par contre, ceci est très remarquable lors du soudage 
d’alliages d’aluminium et se présente sous forme de micropores de diamètre moyen inférieur à 50 μm (Develay, 
1992). Leur principale source est la contamination d’hydrogène induite par une mauvaise préparation de surface 
(Zhang et al., 2016) (Paleocrassas and Tu, 2010) (Oladimeji and Taban, 2016). La solubilité de l’hydrogène dans 
l’aluminium solide est très faible comparée à celle dans l’aluminium liquide (0,036 contre 0,69 cm3/100 g au point 
de fusion à 660°C) (Figure I-17) (Tiryakioğlu, 2019) (Ransley, 1948). De ce fait, lors de la solidification du cordon de 
soudure, l’hydrogène forme des bulles qui finissent par être piégées dans la soudure et génèrent des micropores. 
Il suffit de 250 ppm d’hydrogène pour former des soufflures dans le métal fondu en quantité rédhibitoire par 
rapport aux normes actuelles (Kaufman and Rooy, 2004). La Figure I-18 révèle des micropores dans la section 
transversale d’une soudure lors d’un soudage autogène au laser Yb : YAG de l’alliage d’aluminium AA2024 (Alfieria 
et al., 2015). Il est annoncé qu’une optimisation des paramètres du procédé ou de l’ensemble du mode opératoire 
incluant la préparation des surfaces des joints à souder permet de limiter voire éliminer ses défauts. Selon 
Haboudou, une bonne préparation de surface, en particulier un nettoyage au laser ou un décapage mécanique, 
réduit les sources d’hydrogène responsables de la génération de microporosités et produit une suppression 
presque totale des pores (Haboudou et al., 2003). 
 
  
Figure I-17 : (a) Solubilité de l’hydrogène dans l’aluminium pur en fonction de la température  (Ransley, 1948) et  (b) 
Solubilité de l’hydrogène dans l’aluminium liquide (Tiryakioğlu, 2019). 
 
Contrairement au micropores, les macropores sont généralement causés par l’instabilité du keyhole 
(Haboudou et al., 2003) (Rasmussen, 2008). Elles proviennent de l’emprisonnement de gaz provenant du milieu 
extérieur lorsque le keyhole se referme (Figure I-19) (Pastor et al., 2001). Ces macropores, également appelés 
macro-cavités, présentent une taille supérieure à 300 μm (Develay, 1992). Ils affectent gravement les propriétés 
mécaniques des joints, particulièrement en fatigue. 
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Figure I-18 : Micropores dans la section transversale d’une soudure (Alfieria et al., 2015). 
 





Figure I-19 : Schéma montrant le processus de formation de pore à la racine de la soudure causée par l’instabilité et la 
fermeture du keyhole (Pastor et al., 2001). 
 
La fissuration à chaud se produit en fin de solidification de l’alliage lorsque le squelette dendritique n’est 
pas suffisamment formé pour résister à une déformation et la perméabilité du milieu liquide est très faible. A ce 
stade, le matériau présente une faible résistante et une faible ductilité. Un domaine de température « Brittleness 
Temperature range » (BTR) pour lequel la fragilisation peut apparaitre est défini par Prokhorov (Prokhorov, 1956). 
Les limites inférieures et supérieures de ce domaine correspondent d’une part à la température pour laquelle la 
perméabilité du liquide devient faible (fs critique ou de cohérence) et d’autre part à la température où le nombre 
de ponts solides entre les dendrites est suffisant pour que la résistance mécanique augmente (fs > fs coalescence). 
Niel et al. donne la zone où le risque de fissuration devient prépondérant dans une soudure en fonction des 

















Figure I-20  : Evolution de la fraction de solide, de la température, et de la microstructure dans la zone de solidification en 
soudage (Niel, 2011). 
 
La fissuration à chaud est une des problématiques des procédés de soudage à haute densité d’énergie. Ces 
procédés de soudage conduisent à des vitesses de refroidissement du cordon de soudure beaucoup plus rapides 
que les autres procédés et génèrent ainsi des contraintes thermiques plus élevées que les propriétés mécaniques 
du matériau (Oladimeji and Taban, 2016). Par conséquent, ne pouvant plus supporter l’ampleur de la déformation 
induite par ces contraintes, le matériau se fissure. La fissuration à chaud s’opère donc lorsque le métal est encore 
à l’état semi-solide et se produit dans la zone de fusion (ZF) ou parfois dans la zone affectée thermiquement (ZAT) 
si une partie des grains est partiellement fondue (Fabregue, 2004) (Cicală et al., 2004) (Liu et al., 2006). Cette fusion 
partielle appelée liquation est souvent notée aux joints de grains qui ont un faible point de fusion dû à la ségrégation 
chimique (Paleocrassas and Tu, 2010). La Figure I-21 montre la propagation de fissures dans une soudure laser d’un 
alliage d’aluminium (Hu and Richardson, 2006). 
 
Quelques pratiques sont suggérées pour surmonter la fissuration à chaud pendant le soudage laser 
d’alliages d’aluminium (Hu and Richardson, 2006) : 
 Optimiser les paramètres de soudage pour diminuer la ségrégation chimique ; 
 Réduire les contraintes de contraction thermique en diminuant les vitesses de solidification par 
préchauffage ; 
 Ajuster la composition chimique du métal dans la zone fondue de la soudure par l’usage d’un métal 
d’apport.   
 
 
Figure I-21 : Microstructure d’une soudure montrant des fissures le long des dendrites (Hu and Richardson, 2006). 
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Ce phénomène de fissuration à chaud est très fréquent pour les alliages d’aluminium (Kou, 2003). Mathers 
a défini un critère de sensibilité à la fissuration en fonction de la composition chimique de l’alliage d’aluminium 
(Figure I-22) (Mathers, 2002). 
 
 
Figure I-22 : Sensibilité à la fissuration à chaud par rapport à la teneur en différents éléments d'alliage d’aluminium 
(Mathers, 2002). 
 
Un pic de susceptibilité à la fissuration à chaud est observé en fonction de la teneur de l’élément majeur en 
soluté (Cross, 1987) (Lampman and al., 1997) (Figure I-23). Une amélioration de la résistance à la fissuration à chaud 
est obtenue lorsque l’épaisseur du dernier film liquide est faible dans le cas d’un alliage à faible teneur en soluté 
correspondant à un faible pourcentage volumique d'eutectique. 
 
  
Figure I-23 : (a) Schéma montrant le comportement du pic de susceptibilité à la fissuration à chaud des alliages 
d'aluminium tel qu'observé lors des essais de soudabilité ou de coulabilité et (b) Illustration de la sensibilité à la fissuration 
avec la composition (Lampman and al., 1997). 
 
À des niveaux élevés de soluté, il y a suffisamment de liquide eutectique disponible pour remplir et donc 
« cicatriser » les fissures à chaud qui se sont formées. Ceci est utilisé pour le choix des alliages des fils d’apport pour 
souder la plupart des alliages d’aluminium.  
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Les alliages de la série 6000, et plus particulièrement l’alliage 6061 sont donc prédisposés à la fissuration à 
chaud compte tenu de leur composition chimique. Afin de réduire cette tendance à la fissuration à chaud, le 
soudage de cet alliage est préconisé avec un métal d’apport riche en silicium tel que l’alliage 4043 (Rasmussen, 
2008). La fissuration à chaud dépend également de la morphologie de la microstructure de la zone fondue. Elle 
diminue en présence d’une zone à grains équiaxes au centre des soudures qui favorise la circulation du liquide et 
de grains de faible dimension (Kou, 2003). Ce dernier résultat est remis en cause par Niel qui montre que la 
perméabilité de la zone équiaxe augmente avec la taille des grains dans des soudures TIG de l’alliage 6061-T6 (Niel, 
2011). 
Bien que le soudage soit effectué à la pression atmosphérique, une vaporisation de certains éléments est 
inévitable (magnésium, silicium, zinc…). Le magnésium et le zinc possèdent un point d'ébullition beaucoup plus bas 
que celui de l'aluminium (Tableau I-6) (Zhao et al., 1999). Une autre caractéristique importante du magnésium et 
du zinc est qu'ils possèdent une pression de vapeur à l'équilibre beaucoup plus élevée que celle de l'aluminium à 
toutes températures (Figure I-24) (Zhao et al., 1999). Cette perte d’éléments chimiques réduit considérablement 
les propriétés de la zone fondue. 
 
Tableau I-6 : Températures de fusion et de vaporisation de quelques éléments chimiques (Zhao et al., 1999). 
Eléments Al Zn Mg Si 
Tf (°C) 660 420 649 1420 
Tv(°C) 2467 907 1107 2355 
 
 
Figure I-24 : Pression de vapeur en fonction de la température de différents éléments chimiques  (Zhao et al., 1999). 
 
Ces deux facteurs facilitent leur vaporisation lors du procédé de soudage ce qui appauvrit la zone fondue 
en éléments chimiques. Il est communément admis que cette perte d’éléments chimiques par vaporisation est de 
l’ordre de 10 % de la teneur initiale (plus de 50 % de perte, au moins, pour le zinc) (Kou, 2003). La perte des éléments 
d'alliage entraîne une chute des propriétés mécaniques dans la zone fondue. Contrairement aux autres procédés 
de soudage, où l’utilisation d’un métal d’apport fortement allié permet de compenser cette perte d’éléments 
chimiques, la technique de soudage laser Yb : YAG s’effectuera dans ces travaux sans métal d’apport donc une 
attention particulière devra être portée sur les paramètres du procédé pour réduire cette perte d’éléments 














































Des inclusions d’oxydes peuvent être présentes dans la zone fondue de la soudure. L'aluminium et ses 
alliages sont très réactifs avec l’oxygène. Ils sont naturellement recouverts d’une couche d’alumine (Al203) ou 
mélange d’oxydes qui se forment instantanément au contact de l'air. En outre, cette couche est réfractaire et son 
point de fusion est trois fois supérieur à celui de l’aluminium (Rasmussen, 2008). Lors du procédé de soudage, cet 
oxyde n’est donc pas fondu par le faisceau laser et son introduction dans le bain de fusion s’effectue sous forme de 
« peaux d’alumine ». Ces inclusions d’oxydes sont des défauts dangereux qui peuvent grandement diminuer les 
propriétés mécaniques du cordon de soudure. Étant des composés fragiles et très durs, ils peuvent drastiquement 
diminuer les propriétés de ductilité des alliages. De plus, la couche d’oxyde en surface peut s’hydrater rapidement. 
Pour cette raison, il est nécessaire d'effectuer le soudage peu de temps après les opérations de préparation de 
surface. L’utilisation d’un gaz de protection approprié est aussi impérative pour réduire les inclusions d’oxydes en 
empêchant leur formation pendant le procédé (Guitterez et al., 1996). 
I.4.2 Microstructures des cordons de soudure des alliages d’aluminium de la série 6000 
Comme pour tous les alliages d’aluminium y compris les alliages de la série 6000, le cordon de soudure, 
après solidification, comporte deux principales zones : la zone fondue (ZF) et la zone affectée thermiquement (ZAT) 
comme le montre la Figure I-25 (Fabregue, 2004). La caractérisation de la microstructure de ces zones est 
essentielle pour la mise en évidence des défauts métallurgiques et la maitrise du procédé. 
 
 
Figure I-25 : Zone fondue et zone affectée thermiquement après attaque chimique dans une soudure en T (Fabregue, 2004). 
 
Dans ces deux zones, au vu de la différence de quantité de chaleur apportée lors de l’opération de soudage, 
les cinétiques de solidification (zone fondue) et de précipitation (zone affectée thermiquement) ne sont pas les 
mêmes. 
Les efforts de recherche et de développement visent à obtenir une croissance de grains équiaxes et fins 
lors du soudage laser. Une telle microstructure augmente la tenue mécanique de la soudure et réduit la sensibilité 
à la fissuration lors de la solidification (Zhang et al., 2016). Le comportement mécanique des soudures est décrit 
plus en détail dans la partie suivante. Zhang et al. a suggéré de faire osciller le faisceau laser pendant le soudage 
pour augmenter la formation de grains équiaxes dans la zone de fusion de la soudure (Figure I-26) (Zhang et al., 
2016). La structure granulaire colonnaire dans les soudures est, en effet, considérée comme très sensible à la 
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Figure I-26 : Analyses EBSD de la microstructure de la soudure (a, c, e, g) sans oscillation du faisceau, avec oscillation 
transverse, avec oscillation longitudinale et avec oscillation circulaire et (b, d, f, h) sans oscillation du faisceau, avec 
oscillation transverse, avec oscillation longitudinale et avec oscillation circulaire (Zhang et al., 2016). 
 
Giraud s’est intéressé à l’intervalle de température de fragilité (BTR) pour lequel le risque de fissuration est 
important. Pour un alliage d’aluminium AA6061, l’intervalle de fragilité est compris entre 580°C et 596°C pour des 
vitesses de refroidissement rapides rencontrées lors du procédé de soudage (Figure I-27) (Giraud, 2010). 
 
 
Figure I-27 : Évolution de la ductilité d’un alliage AA6061 en fonction de sa fraction de solide (Giraud, 2010). 
 
En outre, l’espace entre les dendrites colonnaires présente une concentration élevée d’éléments d’alliage 
comparativement au cœur des dendrites : c’est la micro-ségrégation de certains éléments chimiques qui précipitent 
dans ces zones inter-dendritiques (Figure I-28) (Fabregue, 2004) (Rahman et al., 2007). La micro-ségrégation 
s’ajoute aux défauts métallurgiques précédemment évoqués (cf. I.4.1.2). Elle s’opère pendant la solidification du 
métal fondu. Le rejet des atomes de solutés en avant du front de solidification nécessite un temps de diffusion 
suffisant. Plus la vitesse de solidification est rapide, plus la probabilité que des atomes de solutés soient piégés dans 































Figure I-28 : Microstructure montrant la micro-ségrégation inter-dendritique de phases intermétalliques après soudage 
laser de l’alliage d’aluminium AA6061 (Rahman et al., 2007). 
 
Le cycle thermique subi par la zone affectée thermiquement lors du soudage ne permet pas de passer à 
l’état liquide. Seule une ou des transformation(s) de phases solide-solide s’opère(nt). Sa cinétique de 
refroidissement et de précipitation n’est alors pas la même que celle de la zone fondue. Beaucoup de phénomènes 
tels que la croissance des grains, la fusion de précipités intra-granulaires, la coalescence des dispersoïdes ou la 
formation de précipités grossiers peuvent s’y produire (Zhao et al., 1999). Des phénomènes de micro-ségrégation 
et de liquation (fusion des phases se trouvant aux joints de grains) y sont aussi observés. Ils sont principalement les 
sources de fissures pouvant être observées dans la zone affectée thermiquement. La Figure I-29 montre la liquation 
aux joints de grain de la zone fondue d’une soudure réalisée au faisceau laser (Jones, 1998). 
 
 
Figure I-29 : Phénomène de liquation observé dans la ZAT d’une soudure laser de l’alliage 6156 (Jones, 1998). 
 
Myhr et al. se sont intéressés aux transformations de phase et plus précisément à l’état de précipitation 
dans la zone affectée thermiquement après soudage avec ou sans post-traitement thermique (Figure I-30) (Myhr 
et al., 2004). Lors du vieillissement artificiel (AA), une forte densité de fines particules de la phase β'' précipitent 
sous forme d'aiguilles uniformément dans la matrice, comme le montre la Figure I-30(a). Pour rappel, celle-ci est la 
phase principale qui assure le durcissement dans les alliages Al-Mg-Si après un traitement thermique T6. Lors du 
soudage, les précipités β'' qui sont thermodynamiquement instables, évoluent dans la ZAT. Les plus petits ont 
tendance à se dissoudre dans les zones où la température maximale est supérieure à 250°C, tandis que les plus gros 
continuent à se développer. On note la présence des précipités β'' après réversion, près de la ligne de fusion de la 
soudure ainsi que des précipités β' grossiers en forme de bâtonnets dans la zone où la température est comprise 
entre 250°C et 480°C (Figure I-30(b)). Ceux-ci se développent rapidement en présence de soluté abondant fourni 
par les petits précipités β'' dissous. 
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Au cours d’un post-traitement thermique après soudage, on assiste à une nouvelle précipitation de la phase 
β''. Celle-ci a lieu principalement dans la zone de déplétion initiale où la température était la plus importante dans 
la ZAT (Figure I-30(c)). Toutefois, celle-ci est limitée dans la zone de la ZAT où la température était basse. La solution 
solide dans cette zone à une teneur en lacune et en soluté faible. 
 
 
Figure I-30 : Schéma montrant l'évolution de la microstructure lors du traitement thermique à plusieurs étapes des alliages 
Al-Mg-Si impliquant un traitement thermique et un soudage. AA : vieillissement artificiel, W : soudage, PWHT : traitement 
thermique après soudage. La limite extérieure de la zone affectée thermiquement est indiquée par les demi-cercles dans les 
diagrammes (Myhr et al., 2004). 
 
Lors du soudage laser, le cycle de chauffage et de refroidissement induit donc plusieurs transformations 
métallurgiques dans les pièces soudées. Les hétérogénéités microstructurales ainsi que les défauts présents dans 
les joints ont des effets importants sur les propriétés mécaniques des soudures et leurs domaines d’applications. 
I.4.3 Comportement mécanique des assemblages 
La tenue mécanique d’une pièce soudée dépend fortement de l’état métallurgique de la soudure. En effet, 
les propriétés mécaniques telles la limite d’élasticité, la ductilité et la dureté des assemblages peuvent être 
fortement réduites par les imperfections induites par le procédé de soudage (Develay, 1992). 
I.4.3.1 Tenue mécanique en traction  
Le Tableau I-7 donne quelques caractéristiques mécaniques de l’alliages 6061-T6 avant et après soudage 
laser (Develay, 1992) (Hatch, 1984). Le soudage laser induit une baisse importante des propriétés mécaniques de 
l’alliage soudé. La rupture de la pièce assemblée lors d’un essai de traction apparait généralement dans le cordon 
de soudure (Figure I-31) (Zhang et al., 2016) (Sibillano et al., 2006). Les éprouvettes rompues présentent un faciès 
de rupture ductile.  
Tableau I-7 : Propriétés mécaniques de l’alliage d’aluminium 6061-T6 avant et après soudage laser (Develay, 1992) (Hatch, 
1984). 
Alliage 6061-T6 Rp0,2(MPa) Rm (MPa) A (%) 
Matériau de base 240 350 - 380 6 - 10 
Avec soudure 180 230 3,7 
 






Figure I-31 : Micrographie de la rupture d’une soudure (Zhang et al., 2016). 
 
Les paramètres de soudage responsables des microstructures générées dans la zone fondue et dans la zone 
affectée thermiquement ont une influence majeure sur le comportement en traction des assemblages soudés. La 
Figure I-32 révèle l’influence de l’apport de chaleur du procédé de soudage par faisceau laser sur la contrainte à la 
rupture du matériau (Fu et al., 2014). 
 
 
Figure I-32 : Propriétés de traction d’une soudure de l’alliage d’aluminium A97 Al–Li en fonction des paramètres du procédé 
(Fu et al., 2014). 
 
Zhang et al. ont étudié l’influence de la quantité de grains équiaxes sur la tenue en traction du matériau 
(Figure I-33). Il a montré que l’augmentation de l’étendue de la zone à grains équiaxes améliore le comportement 
en traction et la dureté de la zone fondue (Zhang et al., 2016). Toutefois, concernant les alliages d’aluminium, les 
nouvelles microstructures générées dans la zone fondue induisent des caractéristiques mécaniques moindres. 
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Figure I-33 : Influence de la microstructure du cordon sur les propriétés de traction (Zhang et al., 2016). 
I.4.3.2 Dureté  
Comme les propriétés en traction, la dureté des zones constitutives des cordons de soudure (ZF et ZAT) est 
plus faible que celle du matériau de base à l’état T6. Fabregue a effectué des mesures de dureté après soudage par 
faisceau laser de l’alliage d’aluminium 6056 à l’état T4 (Tableau I-8) (Fabregue, 2004).  
Tableau I-8 : Valeurs de dureté mesurées dans les différentes zones du cordon de soudure laser de l’alliage 6056-T4 
(Fabregue, 2004). 
 Zone fondue Zone affectée thermiquement Matériau de Base (T4) 
Dureté (HV0,2) 85 95 110 
 
Il montre une baisse de l’ordre de 23 % de la dureté dans la zone fondue et de 14 % de celle dans la zone 
affectée thermiquement. Cette différence de dureté s’explique par la différence de microstructure entre la zone 
fondue, la zone affectée thermiquement et le matériau de base : taille des dendrites, précipitation, pertes par 
évaporation d’éléments chimiques participant au durcissement, etc. 
Des études ont montré que la dureté peut parfois évoluer à l’intérieur même de la zone fondue et de la 
zone affectée thermiquement entre le haut et le bas du cordon (Figure I-34) (Liu et al., 2014). 
 
 
Figure I-34 : Profils de micro-dureté de la soudure étudiée par Liu (Liu et al., 2014). 
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En effet, certaines conditions de soudage induisent une variation importante des cinétiques de solidification 
dans la zone fondue. Par conséquent, un gradient de taille et d’espacement des bras de dendrites secondaires ainsi 
que de composition chimique se créé entre ces différentes régions du cordon de soudure. 
Le soudage laser est donc une opération métallurgique aux effets majeurs, modifiant fortement les 
microstructures et par conséquent toutes les propriétés des matériaux. La compatibilité des métaux à souder, et le 
choix du métal d’apport, la technique de préparation de la surface du matériau à souder et la maîtrise du procédé 
et de ses paramètres opératoires sont également des points importants affectant la qualité du cordon de soudure. 
Pour les alliages d’aluminium pouvant être traités thermiquement, la dissolution des précipités dans la zone fondue 
et le vieillissement dans la zone affectée thermiquement ont été identifiés comme étant les principales causes de 
la baisse de la dureté de l’assemblage soudé. Pour cela, il est recommandé pour ces alliages de faire un post-
traitement thermique afin de pallier cette perte de propriétés (Yamaoka et al., 2001) (Zhang et al., 2016). Fabregue 
a évalué la micro-dureté après soudage et après post-traitement thermique T6 dit « au pic de dureté » sur l’alliage 
6056 (Figure I-35) (Fabregue, 2004). 
 
 
Figure I-35 : Profils de micro-dureté après soudage et après post-traitement thermique T6 sur une soudure de faible 
épaisseur (Fabregue, 2004). 
 
Après traitement thermique T6 tout le potentiel durcissant est ainsi récupéré. Le traitement T6, a provoqué 
la précipitation des phases métastables β’’ responsables de l’augmentation des propriétés mécaniques  (Fabregue, 
2004). Fu et al. ont montré qu’avec un vieillissement naturel pendant 3 mois, la dureté dans la zone fondue d’une 
soudure au laser de l’alliage d’aluminium passe de 84 à 96 HV0,1 (Figure I-36). Cette augmentation de dureté est 
due à la formation des zones GP, des phases ẟ et ẟ / β (Fu et al., 2014). Néanmoins, les résultats de Periasamy 
(Periasamy, 1995) ont montré qu’un post-traitement thermique diminue l’allongement et la ténacité de 
l’assemblage. Tirand et al. ont aussi montré qu’un post-traitement thermique T6 ou T78 n’entraine pas un 
durcissement important de la soudure pouvant donner une résistance à la rupture et une ductilité rassurantes 
(Tirand et al., 2013).  Outre les propriétés en traction et la dureté du matériau, le soudage par faisceau laser réduit 
considérablement la résistance à la fatigue de la pièce (Liu et al., 2014). 
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Figure I-36 : Profil de dureté dans une soudure avant et après trois mois de maturation (Fu et al., 2014). 
 
Concernant plus particulièrement l’alliage 6061, Chu observe une légère augmentation de dureté dans la 
zone fondue en fonction de la quantité de chaleur apportée lors du soudage (Figure I-37) (Chu et al., 2018). 
Toutefois, il temporise ce résultat et indique que finalement les paramètres de soudage choisis ne permettent pas 
de déceler de réelle augmentation de dureté ; ce qui est cohérent avec les résultats de Pereira (Pereira et al., 2010). 
 
 
Figure I-37 : Dureté de la soudure en fonction de la quantité de chaleur (Chu et al., 2018). 
 
Enfin, une région molle permanente dans la zone affectée thermiquement des soudures après post-
traitement thermique peut être observée. Celle-ci résulte d’une plus faible précipitation de la phase β’’ dans cette 
partie de la zone affectée thermiquement où la température était faible lors du soudage. En conclusion, les 
propriétés mécaniques des assemblages par laser d’alliages d’aluminium sont généralement diminuées en raison 
des microstructures générées dans la soudure. Néanmoins une maîtrise du procédé de soudage peut permettre de 
contrôler la structure de solidification, la formation de certains défauts de soudage afin d’améliorer les propriétés 
mécaniques des joints soudés. Le soudage laser n’est également pas neutre sur le comportement en corrosion des 
assemblages soudés. Les phases présentes dans les différentes zones du cordon de soudure n’ont généralement 
pas le même potentiel de corrosion ce qui peut induire la corrosion de type galvanique ou par piqûre lorsque 
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I.4.4 Comportement en corrosion des alliages d’aluminium et des assemblages soudés 
Comparés aux autres matériaux métalliques, la plupart des alliages d’aluminium ont une bonne résistance 
à la corrosion dans l’atmosphère naturelle ou dans des milieux corrosifs (Mondolfo, 1976) (Din-Stirbu, 2005). Cette 
propriété de l’aluminium est due à la formation d’une fine et compacte couche d’oxyde d’aluminium (alumine) à 
sa surface dès que la pièce est exposée à l’environnement (Zou et al., 2017) (Hatch, 1984). La vitesse de croissance 
de cette couche d’alumine dépend du milieu (air, eau, etc.) et de la température. Néanmoins dans un milieu acide 
ou alcalin, la couche d’alumine peut se dissoudre, ce qui active la corrosion de la pièce. Dans le cas d’une pièce avec 
soudure, des études ont montré que le comportement vis-à-vis de la corrosion des différentes parties de 
l’assemblage n’est généralement pas le même en raison de la différence des microstructures générées par le 
procédé dans ces différentes zones (Casalino, 2007) (Sánchez-Amaya et al., 2009) (Rahman et al., 2007). 
I.4.4.1 Comportement en corrosion des alliages d’aluminium de la série 6000 
Le comportement en corrosion d’un alliage d’aluminium en particulier d’un alliage de la série 6000 dépend 
de sa composition chimique, de son état métallurgique et des propriétés physico-chimiques du milieu auquel il est 
exposé. Par exemple dans ces alliages, des éléments chimiques comme le zirconium, le manganèse, le zinc ou le 
chrome sont généralement ajoutés pour améliorer la résistance à la corrosion (Hatch, 1984). Il est aussi reporté 
que la sensibilité à la corrosion inter-granulaire de ces alliages augmente avec la teneur en cuivre et l’addition 
excessive de silicium (Zou et al., 2017).  
D’une manière générale, ces alliages sont sujets à la corrosion dont le mode dépend de la microstructure. 
Les éléments chimiques présents dans l’alliage sont soit en solution solide dans la matrice α (Al) soit sous forme de 
précipités (Tableau I-9) (Payan, 2001). Ces intermétalliques généralement observés aux joints de grains sont 
considérés comme les principaux sites d'initiation de la corrosion anodique. 
 
Tableau I-9 : Précipités dans les alliages d’aluminium de la série 6000 et modes de corrosion généralement observée 
(Payan, 2001). 
Série Particules intermétalliques ou secondes phases Forme de corrosion généralement observée 
6000 Mg2Si, FeSiAl5, Fe2SiAl8, Al8Si6Mg3Fe Corrosion par piqûre ou généralisée 
 
Dans un milieu corrosif, la différence de potentiel de corrosion entre ces particules et la matrice conduit à 
la formation de micro-piles et donc au développement de la corrosion localisée (Reboul and Meyer, 1987). Le 
potentiel de corrosion de la matrice des alliages d’aluminium de la série 6000 est environ entre -0,72 V/ECS et -0,75 
V/ECS tandis que celui des précipités Mg2Si est environ -1,54 V/ECS (Li et al., 2007). Le Tableau I-10 donne le 
potentiel de quelques intermétalliques observés dans les alliages de la série 6000 (Wu and Liao, 2013). Les 
précipités Mg2Si ont donc un comportement plus anodique que la matrice qui est moins noble que les 
intermétalliques riche en fer (Eckermann et al., 2008). Par conséquent, lorsque le métal est exposé à des conditions 
corrosives, les particules moins nobles se dissolvent. Dans le cas des alliages Al-Mg-Si, ce sont les particules Mg2Si 
qui se dissolvent suivant le processus schématisé à la Figure I-38 (Zeng et al., 2011). Ce comportement anodique 
des particules Mg2si dans les alliages Al-Mg-Si est confirmé par de nombreuses études dans la littérature 
(Eckermann et al., 2008) (Zeng et al., 2011) (Sánchez-Amaya et al., 2009). Zeng et al. a mesuré différents paramètres 
de corrosion des particules Mg2Si, intermétalliques riches en fer et de la matrice α (Al) (Figure I-39 et Tableau I-11) 
(Zeng et al., 2011). Ces résultats montrent que les particules Mg2Si sont plus sensibles à la corrosion que la solution 
solide α (Al) ou les particules riches en silicium. 
 
 





Tableau I-10 : Potentiel des phases intermétalliques généralement observées dans un alliage 6000 (Wu and Liao, 2013). 
Phases Al + 1%Si FeAl3 AlFeSi Si Mg2Si 
Potentiel (V/ECS) -0,81 -0,56 -0,58 -0,26 -1,54 
 
 
Figure I-38 : Schéma du mécanisme de dissolution des particules Mg2Si lors de la corrosion intergranulaire des alliages : (a) 
Particules de Mg2Si le long du joint de grain (b) Début de la corrosion sur la surface de Mg2Si et (c) Corrosion de la PFZ à la 
périphérie adjacente du Mg2Si corrodé (Zeng et al., 2011). 
 
 
Figure I-39 : Courbes de polarisation individuelles des différentes phases dans les alliages d’alliage de la série 6000 (dans du 
NaCl 3,5 %) (Zeng et al., 2011). 
 
Tableau I-11 : Paramètres de corrosion de la solution solide α (Al), des particules Mg2Si et des particules riches en Si dans 
une solution à 3,5 % NaCl (au début du test de corrosion)(Zeng et al., 2011). 
Phases ECorr. (V/ECS) J (A.cm-2) Rp (Ω.cm-2) 
α (Al) -0,8710 7,674 × 10-7 3,3994 × 104 
Mg2Si -1,1598 1,282 × 10-7 2,0342 × 104 
Particules en Silicium -0,5470 1,912 × 10-7 1,3644 × 104 
 
Ces résultats montrent que les particules Mg2Si sont plus sensibles à la corrosion que la solution solide α 


















































des particules situées aux joints de grains) est très fréquent pour les alliages d’aluminium de la série 6000. Les 
précipités Mg2Si subissent une dissolution préférentielle du magnésium et un enrichissement en Silicium. Ces 
particules passent donc d’un comportement anodique à un comportement cathodique, ce qui provoque ensuite la 
dissolution anodique des zones dépourvues de précipités (PFZ : precipitate-free zones) et de la matrice par couplage 
galvanique avec ces derniers précipités. Les PFZ sont des zones situées à proximité du joint de grain. Elles sont 
dépourvues de précipités à cause de la germination hétérogène des précipités sur les joints de grains (Zeng et al., 




Figure I-40 : Phénomènes de corrosion d'alliages d'aluminium immergés dans une solution de NaCl 3,5 % pendant 2 h (a) 
particules Mg2Si et (b) particules Mg2Si et de silicium (Zeng et al., 2011). 
 
Les alliages d’aluminium sont aussi sujets à la corrosion par piqûre. Ce mode de corrosion est caractérisé 
par une attaque localisée en certains points du métal où le phénomène de corrosion progresse en profondeur. C’est 
une forme de corrosion très dangereuse car elle peut aboutir à la formation de cavités profondes pouvant aller 
jusqu'à la perforation de la pièce. Comme les particules Mg2si, les intermétalliques au fer peuvent aussi former un 
couplage galvanique avec les PFZ et accélérer la corrosion galvanique de la pièce (Li et al., 2007) (Eckermann et al., 
2008). Eckermann montre que toutes les particules de Mg2Si sont attaquées après 10 minutes d’immersion dans 
une solution NaCl 1M (Eckermann et al., 2008). Une attaque localisée autour des particules contenant du fer 





Figure I-41 : Micrographies MEB d'une surface fraîchement polie de l’alliage AA6111 avant et après diverses périodes 
d'exposition au NaCl 1 M : a) Avant exposition, b) Après 10 min d’exposition, et c) Après 30 min d’exposition (Eckermann et 
al., 2008). 
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La taille et la distribution des grains dans le matériau sont très influentes dans le comportement de la 
corrosion des matériaux (Brito et al., 2016) (Gollapudi, 2012). Une microstructure avec des grains fins à une 
résistance à la corrosion, supérieure à celle ayant de gros grains. Ceci est dû à leur capacité de passivation comme 
schématisé à la Figure I-42 (Gollapudi, 2012). 
  
                                                               
 
 
Figure I-42 : Schéma illustrant l'effet de la taille et de la distribution granulométrique, passivation des matériaux (a) 
passivation d’une microstructure fine, (b) passivation d’une microstructure à gros grains et (c) passivation d’une 
microstructure avec une large distribution de taille de grains (Gollapudi, 2012). 
 
Les différences de potentiel entre les différentes hétérogénéités observées dans la microstructure des 
alliages d’aluminium de la série 6000 sont aussi révélées par mesures de potentiel de surface par microscopie à 
force atomique en mode Kelvin (KFM). Cette technique permet d’obtenir à la fois le potentiel de surface et la 
topographie du matériau. Zeng et al. ont élaboré des alliages modèles massifs de type Al−0.63Mg−0.88Si (Figure I-
43) et Al−0.63Mg−0.28Si  (Figure I-44) à partir de poudre et par réaction à l’état solide à 450 °C pendant 40 h (Zeng 
et al., 2011).  
 
   
Figure I-43 : Cartographies AFM/KFM d’un alliage modèle massif Al−0.63Mg−0.88Si, (a) topographie, (b) potentiel de surface 
et (c) profil de potentiel de surface le long d’une ligne marquée en (b) (Zeng et al., 2011). 
 
   
Figure I-44 : Cartographies AFM/KFM d’un alliage modèle massif Al−0.63Mg−0.28Si, (a) topographie, (b) potentiel de surface 






















































Cette étude réalisée sur alliage modèle, après polissage et rinçage à l’acétone, confirme que les particules 
riches en silicium ont un potentiel de surface supérieure à celui de la matrice d’où leur comportement cathodique. 
Au contraire, les particules Mg2Si, avec un potentiel de surface plus bas que celui de la matrice α (Al), ont un 
comportement anodique. Ceci explique leur dissolution en milieu salin. Les auteurs ne font pas de commentaires 
sur le joint de grain, dont la « propriétés » sont de plus très éloignées de nos matériaux en raison du mode 
d’élaboration à partir de poudre et recuit. En effet, il est possible de voir sur les cartographies de topographie 
(Figure I-43(a) et Figure I-44(a)) que le joint de grain semble avoir subi une forme de dissolution probablement due 
à l’utilisation de l’acétone dans la préparation. Le « marquage » de celui-ci pourrait aussi être dû au mode 
d’élaboration des alliages à partir de poudre et réactions à l’état solide (sans passer par la fusion). Il est important 
de noter que peu de travaux de recherche sur cette technique appliquée aux alliages Al-Mg-Si est disponible dans 
la littérature. 
Pour conclure sur cette partie, l’étude du comportement en corrosion des alliages d’aluminium de la série 
6000 a fait l’objet de beaucoup de travaux dans la littérature. Ces alliages ne se corrodent pas d'une manière 
spécifique, mais sous diverses formes suivant les caractéristiques du métal (éléments d'alliage, précipités et phases 
secondaires, structure granulaire etc.) et du milieu dans lequel il est exposé. D’une manière générale, l’aluminium 
est un métal de nature passive, donc sujet à la corrosion localisée. La corrosion dans les alliages Al-Mg-Si est avant 
tout liée au fait que les particules au sein de la matrice α (Al) n’ont pas le même potentiel de corrosion. Un couplage 
galvanique est rapidement activé entre ces particules et la matrice entrainant une dégradation du matériau. Dans 
les pièces soudées, vue les différentes microstructures générées par le procédé de soudage, la vitesse de corrosion 
peut varier d’une zone à l’autre mais généralement, les modes de corrosion sont essentiellement dépendants de la 
métallurgie de chaque zone de l’assemblage (Rahman et al., 2007).  
I.4.4.2 Comportement en corrosion des assemblages soudés  
Il est important de noter que peu de résultats sur l’étude du comportement vis-à-vis à la corrosion des 
pièces d’alliages d’aluminium soudées par faisceau laser sont disponibles dans la littérature. Les études les plus 
récentes portent sur le comportement en corrosion des assemblages soudés par FSW (Friction stir welding) 
(Bousquet et al., 2011) (Gharavi et al., 2015) (Fahimpour et al., 2012). Comme dans le cas général des alliages 
d’aluminium sans soudure, les assemblages soudés sont aussi sujets à la corrosion lorsqu’ils sont exposés dans un 
milieu corrosif. Cette corrosion peut être observée à l’échelle des différentes zones de l’assemblage (MB, ZAT et 
ZF) mais aussi à l’échelle de la microstructure locale de chaque zone. En effet, chaque zone de l’assemblage est 
caractérisée par son état métallurgique (structure granulaire, phases présentes, composition chimique, etc.) 
pouvant être plus ou moins résistant à la corrosion, comparée aux autres zones de l’assemblage. La vitesse de 
corrosion de l’assemblage peut donc évoluer d’une zone à l’autre mais aussi au sein de la même zone. Rahman, 
Kumar et Gerson ont déterminé le potentiel de corrosion de la zone fondue, de la zone affectée thermiquement et 
du matériau de base d’une soudure laser de l’alliage AA6061-T6 par mesure électrochimique (Figure I-45) (Rahman 
et al., 2007).  
 






Figure I-45 : Courbes de potentiel de corrosion des différentes zones d’un cordon soudé laser (alliage AA6061) (Rahman et 
al., 2007). 
 
Il est à noter que cette soudure a été réalisée avec l’apport de fil en alliage 4043, riche en silicium. Le 
potentiel de corrosion est plus négatif dans le matériau de base que dans le cordon ce qui pourrait induire un 
couplage galvanique entre les différentes zones. La zone fondue a donc le comportement le plus cathodique tandis 
que le matériau de base a le comportement le plus anodique. Par conséquent le cordon (ZF et ZAT) a une résistance 
à la corrosion supérieure à celle du matériau de base (Rahman et al., 2007). 
Le comportement cathodique de la zone fondue du cordon de soudure est confirmé par d’autres travaux 
en se basant sur des observations microscopiques après immersion de l’assemblage soudé dans une solution 
corrosive. Sanchez-Amaya et al. ont réalisé des tests de corrosion dans une solution de NaCl + H2O2 à 30 °C pendant 
6 heures sur des pièces d’alliages d’aluminium assemblées au laser. Les résultats (Figure I-46) ont révélé de faibles 
attaques de corrosion localisées dans les assemblages (Sánchez-Amaya et al., 2009).  
 
 
Figure I-46 : Micrographies, après le test de corrosion, du cordon de soudure de l’alliage 5083 soudé à 2 kW et 1 m.min-1 (a) 
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Des attaques de corrosion plus profondes sont observées dans le matériau de base. La zone affectée 
thermiquement présente quelques traces de corrosion contrairement à la zone fondue qui ne présente aucune 
trace de corrosion. La soudure s’est avérée avoir le meilleur comportement en corrosion que le matériau de base. 
Ce comportement cathodique de la zone fondue peut être dû au raffinement de la microstructure (microstructure 
à grains fins) induit par la fusion du métal pendant le procédé de soudage laser (Brito et al., 2016) (Gharavi et al., 
2015) (Gollapudi, 2012). Le matériau de base est sujet à la corrosion localisée résultante du couplage galvanique 
entre certaines phases et la matrice α (Al). 
La nature, la quantité et la distribution des particules présentes dans les différentes zones jouent un rôle 
très important sur la localisation et la vitesse des réactions cathodiques et anodiques mises en jeux pendant la 
dégradation du matériau par corrosion (Sánchez-Amaya et al., 2009). En effet comme dans le matériau de base, la 
zone fondue de la soudure est constituée d’un ensemble de particules provenant de la micro-ségrégation inter-
dendritique (Rahman et al., 2007). Ces particules très fines, de nature différente et ayant un potentiel de corrosion 
différent de celui de la matrice forment des micro-piles entre elles mais aussi avec la matrice et favorisent l’initiation 
de la corrosion galvanique. De ce fait, il est suggéré de limiter la précipitation de phases intermétallique afin 
d’augmenter la résistance à la corrosion galvanique de la soudure (Cicală et al., 2004). Pour les alliages d’aluminium 
(matériau de base ou assemblage soudé), les phénomènes de corrosion sont donc principalement dictés par 
l’ampleur des hétérogénéités microstructurales locales. 
I.5 Synthèse 
La première partie de cette étude bibliographique a été consacrée aux alliages d’aluminium de la série 6000. 
Une étude des cinétiques de précipitation et des propriétés mécaniques résultantes est donnée. Malgré leurs 
caractéristiques mécaniques moyennes, ces alliages ont un poids remarquable dans divers domaines d’application 
ce qui s’explique, notamment, par leur bon comportement en corrosion et leur bonne aptitude au soudage. 
La deuxième partie a porté sur l’étude du procédé de soudage laser. L’interaction laser-matière y est 
discutée. Une courte étude comparative sur les lasers les plus courants utilisés dans les milieux industriels et de la 
recherche y est faite. Pour répondre aux enjeux du soudage, des lasers permettant une meilleure optimisation des 
paramètres afin de limiter les défauts de soudure ont été développés. La dernière génération est celle des lasers à 
fibre et à disque comme le laser Yb : YAG. Des données de la littérature ont montré que ces lasers gagnent 
rapidement de l'élan dans l'industrie en raison de la rentabilité, comparé aux autres types de laser, et de la qualité 
améliorée des joints soudés. L’efficacité du laser dépend du résultat de son interaction avec le matériau à souder. 
Les paramètres laser ainsi que les caractéristiques physico-chimiques du matériau définissent la quantité de chaleur 
absorbée à la surface de la pièce. De par sa courte longueur d’onde, son processus de production (émission 
stimulée) et son système de guidage (fibre optique) qui lui offrent d’importantes qualités, le laser Yb : YAG présente 
d’énormes atouts dans le soudage des métaux. Il permet de souder des alliages légers comme les alliages 
d’aluminium, parfois difficilement soudables. En contrepartie, la petite taille du spot du faisceau focalisé limite les 
applications industrielles car il demande beaucoup de précision de positionnement. 
La troisième partie décrit les difficultés liées au soudage laser des alliages d’aluminium et les 
microstructures générées dans les soudures. Les caractéristiques physico-chimiques (forte réflectivité, faible 
viscosité, haute conductivité thermique, basse température de fusion etc.) des alliages d’aluminium entrainent 
d’énormes difficultés de soudage dont doivent tenir compte les modes opératoires. Ces alliages sont tous soudables 
mais selon la nature de l’alliage et les paramètres du procédé de soudage, ils ne se comportent pas de la même 
façon. La perte de résistance de l’aluminium et de ses alliages soudés, y compris les alliages de la série 6000, due 
en majeure partie aux défauts de soudure que sont les porosités et la fissuration à chaud ainsi qu’à l’état de 
précipitation est connue. Cette perte de propriétés liée aux transformations de phases peut être en partie palliée 





par un post-traitement thermique. Il est aussi annoncé qu’une optimisation des paramètres du procédé et de 
l’ensemble du mode opératoire incluant la préparation des surfaces des joints à souder permet de limiter voire 
éliminer ses défauts. Parmi les paramètres critiques du procédé de soudage laser, il y a la densité de puissance du 
laser, la vitesse de soudage, la nature et débit du gaz de protection et la taille du spot ou diamètre focal. Tous ces 
paramètres ainsi que d’autres doivent être optimisés enfin d’avoir une bonne qualité de soudure. 
Enfin, le comportement en corrosion des alliages d’aluminium et plus précisément des soudures a été 
abordé. Ces alliages sont appréciés par leur bon comportement vis-à-vis de la corrosion. Néanmoins, la précipitation 
dans ces alliages est responsable de phénomène de dégradation sévère lorsque le métal est exposé dans un milieu 
corrosif. Pour les assemblages soudés, le mode et la vitesse de corrosion de chaque zone dépendent de diverses 
caractéristiques microstructurales. Le comportement en corrosion des zones fondues et affectées thermiquement 
est généralement plus cathodique que celui du métal de base à l’état brut de soudage. Dans la zone fondue, la 
micro-ségrégation inter-dendritique induit des hétérogénéités chimiques dans le matériau et accélère la corrosion 
galvanique. 
 
En se basant sur cette étude bibliographique, on remarque que la maitrise du procédé de soudage est 
importante pour sa faisabilité et son efficience. En effet les paramètres de soudage jouent un rôle prépondérant 
sur la microstructure de la zone fondue et les défauts métallurgiques généralement observés. C’est avec l’objectif 
de comprendre l’effet thermique du procédé sur la métallurgie et les propriétés mécaniques et électrochimiques 
d’assemblages homogène de tôle mince (épaisseur 1 mm) sans métal d’apport par procédé laser YB : YAG, que nous 
avons construit cette étude. L’étude du métal de base et la détermination du domaine de soudabilité de l’alliage 
AA6061-T4 constituent la seconde partie de cette étude. Par la suite, les microstructures générées dans les 
soudures et les propriétés mécaniques et électrochimiques qui leurs sont associées sont étudiées. Cette étude a 
permis de comprendre l’influence des paramètres du procédé sur la tenue mécanique et le comportement en 
corrosion des assemblages soudés.  










II. ETUDE DU MATERIAU DE BASE ET DU DOMAINE DE SOUDABILITE 
II.1 Introduction 
L’étude bibliographique a permis, d’une part, d’avoir une description générale de la 
microstructure et des propriétés mécaniques des alliages de la série 6000 et en particulier de l’alliage 
6061, et d’autre part de préciser la soudabilité des alliages d’aluminium en tenant compte des interactions 
laser matière qui conditionnent la faisabilité du procédé de soudage selon la nature de l’alliage. Dans ce 
chapitre, la tôle d’alliage AA6061-T4 et son assemblage par faisceau laser sont donc étudiés au regard des 
résultats de la bibliographie. Celui-ci est divisé en deux grandes parties. 
La première partie est consacrée à l’étude de la microstructure et des propriétés mécaniques de 
la tôle AA6061-T4. Cette partie essentielle nous permettra d’avoir des éléments de comparaison par 
rapport aux microstructures et aux propriétés mécaniques induites par le procédé de soudage laser. De 
même, les données sur la tôle permettront aussi de comprendre le comportement du matériau et des 
cordons de soudure vis-à-vis de la corrosion. Les techniques de préparation, d’observation et de 
caractérisation microstructurales mises en œuvre lors de cette étude seront également décrites dans 
cette partie. 
Dans la seconde partie de ce chapitre, la détermination du domaine de soudabilité de tôles minces 
de l’alliage AA6061-T4 en fonction des paramètres du procédé est présentée. Comme décrit dans la 
bibliographie, les alliages d’aluminium présentent d’importantes difficultés d’assemblage par faisceau 
laser, néanmoins la compréhension du procédé a permis de trouver les jeux de paramètres permettant 
leur soudage sans métal d’apport. En effet, ont été déterminés des paramètres permettant d’obtenir les 
cordons pénétrants, de géométrie conforme aux normes en vigueur, sans porosité ni fissuration. Les 
soudures sont analysées à différentes échelles en surface et en coupe transverse. L’influence de chaque 
paramètre individuel sur la conformité du cordon de soudure est aussi étudiée. 
II.2 Etude de l’alliage d’aluminium 6061 
L’alliage 6061 a été réceptionné sous forme de tôle laminée d’épaisseur 1 mm à l’état T4. Après l’étape 
de laminage, la tôle a subi une mise en solution solide suivie d’une trempe rapide pour figer la 
microstructure et empêcher toute diffusion des éléments d’alliage. L’état de trempe fraiche n’étant pas 
un état d’équilibre, la maturation permet un retour aux conditions d’équilibre thermodynamique de 
l’alliage par un rejet des éléments d’alliage en sursaturation lors de la précipitation durcissante. Les 
échantillons utilisés pour les observations micrographiques et l’étude des propriétés mécaniques ont été 
prélevés dans la tôle par découpe laser Yb : YAG afin de minimiser la déformation de la pièce et d’assurer 
des prélèvements précis. L’échauffement des pièces reste limité et les zones minimes affectées par cette 
découpe sont exclues de l’analyse. Le Tableau II-1 regroupe les paramètres de découpe. 
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Après la découpe, les échantillons destinés aux observations microscopiques ont été enrobés pour 
faciliter l’étape de préparation. L’aluminium étant sensible à la chaleur, pour ne pas modifier la 
microstructure du matériau lors de cette opération, la technique d’enrobage à froid avec de la résine 
époxy a été utilisée. Ces échantillons ont été ensuite préparés suivant la gamme métallographique 
présentée au Tableau II-2. Cette gamme de polissage permet d’avoir une très faible rugosité et un 
écrouissage limité en surface de la pièce. Elle peut être complétée par une étape de polissage par vibration 
pour les caractérisations EBSD. 
Tableau II-2 : Gamme de polissage de l’alliage AA6061. 
Type Papier SiC MD Nap 
Pâte diamantée + 
MD Nap 
Granulométrie 1000   2500 4000 3 µm 1 µm ¼  µm 
Temps (s) 300 300 300 300 300 300 










à la silice  
colloïdale  
Suspension 




Vitesse de rotation (min-1) 150    150 150 150 150 150 
II.2.1 Composition chimique 
La composition chimique de l’alliage AA6061 a été déterminée par spectrométrie UV à étincelles 
à l’aide du spectromètre FOUNDRY-MASTER Xpert. Pour optimiser les résultats, une dizaine de mesures a 
été réalisée sur la tôle. Les résultats sont présentés au Tableau II-3. La teneur des éléments chimiques 
présents est conforme à celle préconisée par la norme. 
Tableau II-3 : Composition moyenne de l’alliage AA6061 obtenue par spectrométrie UV à étincelles. 
Constituants Al Mg Si Cu Fe Mn Zn Cr Ti V Autres 
 































Spécifications KAISER ALUMINIUM 
(% en masse) Bal. 1,00 0,72 0,32 0,50 0,11 0,19 0,19 0,03 0,00 0,05 
Norme EN 573 
Min. (% en masse) Bal. 0,8 0,4 0,15 0,0 0,0 0,0 0,04 0,0 0,0 0,05 
Max. (% en masse) Bal. 1,2 0,8 0,40 0,7 0,15 0,25 0,35 0,15 0,05 0,15 
II.2.2 Microstructure 
 Dans cette partie, la structure granulaire et les phases présentes dans la tôle de l’alliage 6061 à 
l’état T4 sont décrites. Leur taille et leur distribution sont données dans chacun des plans principaux de la 
tôle. Cette caractérisation est réalisée grâce à différentes techniques d’observation à différentes échelles : 
microscopie optique, microscopie électronique à balayage et analyse EBSD.  
II.2.2.1 Structure granulaire 
Pour l’étude de l’éventuelle anisotropie de la tôle réceptionnée, la structure granulaire du 
matériau de base a été étudiée dans les trois plans principaux (L – TL), (L – TC) et (TL – TC). L, TL et TC 
représentent respectivement les directions de laminage, travers long et travers court de la tôle. 




Les joints de grains sont révélés après une attaque chimique réalisée à l’aide d’une solution 
d’acide tétrafluoroborique (HBF4) (4 à 5 ml HBF4 (48 %) ; 200 ml H2O). Le temps d’immersion de 
l’échantillon dans la solution acide est d’environ 1 min. La taille de grain et le nombre de grains par unité 
de surface ont été déterminés. La Figure II-1 regroupe les micrographies caractéristiques dans les 





Figure II-1 : Micrographies optiques montrant les grains de la tôle AA6061-T4. 
 
Dans le plan L – TL, la structure granulaire observée est quasi équiaxe (Figure II-1a) tandis que 
dans les plans L – TC et TL – TC, les grains sont plus ou moins allongés caractéristiques d’une morphologie 
résultante d’un processus de laminage (Figure II-1b et Figure II-1c). Leur dimension selon la direction TC 
est la plus faible. La taille moyenne et la densité de grains ont été estimées uniquement dans le plan L – 
TL selon la méthode du segment intercepté définie par la norme ISO 643-2012 (F). Les résultats montrent 
un diamètre moyen du grain d’environ 18 µm avec une densité d’environ 710 grains par mm2. Ces données 
ont été obtenues à partir de dix micrographies optiques à un grandissement de 50 (130 µm X 100 µm). 
Cette étude microstructurale sera utile pour la compréhension du comportement mécanique et en 
corrosion de la tôle. Dans les autres plans, la forme et la distribution surfacique des gains rendent difficile 
leur étude statistique. Néanmoins, la longueur des grains dans la direction de laminage et leur largeur 
dans la direction travers court ont été déterminées. Elles sont égales respectivement environ à 15 µm et 
6 µm correspondant à un facteur de forme proche de 3. 
La structure granulaire de la tôle dans les différents plans est aussi analysée par diffraction 
électronique, EBSD (Electron BackScatter Diffraction). Pour cette analyse, la préparation de l’échantillon 
est une étape déterminante. La surface de l’échantillon doit être polie miroir et exempte d’effets 
d’écrouissage qui perturbent l’analyse du phénomène de diffraction. Ainsi, une étape de polissage 
mécanochimique vibratoire par polisseuse VibrometTM pendant environ 15 h et en présence d’une 














EBSD ont été réalisées avec la caméra EBSD Nordlys Fast de chez Oxford qui équipe le MEB-FEG JEOL 





Figure II-2 : Cartographies IPFz montrant la structure granulaire dans les trois plans principaux de la tôle 
AA6061-T4. 
II.2.2.2 Phases présentes dans la matrice α (Al) 
Contrairement à l’analyse des grains, l’observation des phases intermétalliques présentent dans 
la matrice d’aluminium α (Al) de la tôle a été réalisée directement après polissage sans attaque chimique 
afin d’éviter toute dissolution. L’alliage AA6061-T4 est observé à différentes échelles par microscopie 
optique et par microscopie électronique à balayage. Ces observations ont été réalisées dans les plans 
principaux (L – TL, L – TC et TL – TC) de la tôle.  
Au microscope optique, les phases intermétalliques présentent, en effet, un contraste différent 
de celui de la matrice ; elles peuvent être sombres ou claires comme montré à la Figure II-3. La différence 
de contraste de ces phases est liée principalement à leur composition chimique. L’observation optique 
révèle donc la présence de deux types de précipités dans la matrice α (Al), quel que soit le plan observé. 
Nous remarquons une relative anisotropie de forme des phases intermétalliques. Les phases grossières 
sont toutes allongées dans la direction de laminage. Ces résultats de caractérisation optique sont 
similaires à ceux observés par Fabregue et Asserin-Lebert pour des tôles d’alliages d’aluminium de la série 
6000 issues du laminage (Fabregue, 2004) (Asserin-Lebert, 2005). Des cartographies X réalisées à l’aide 
du détecteur EDS X-max 50 de chez Oxford équipant le MEB EVOHD15 Zeiss ont permis de les discerner. 


























Figure II-3 : Micrographies obtenues au MO montrant différents intermétalliques grossiers présents dans la tôle 
AA6061-T4. 
 
A partir d’une analyse statistique des micrographies optiques avec le logiciel de traitement 
d’image, Image J, nous avons déterminé la taille moyenne et la densité des particules grossières dans 
chacun des plans principaux de la tôle. Les résultats sont donnés dans le Tableau II-4.  
 
Tableau II-4 : Taille et Densité des particules intermétalliques grossières dans chacun des plans principaux de la 
tôle AA6061-T4. 
 Taille des particules (µm²) Densité des particules (mm-2) 
Plan Particules claires Particules sombres Particules claires Particules sombres 
L – TL  
2 à 30 
 
2 à 30 
1474 ± 80 426 ± 70 
L – TC 2220 ± 40 684 ± 40 
TL – TC 2137 ± 50 710 ± 50 
 
Cette étude statistique a été réalisée sur cinq micrographies optiques obtenues sur chaque plan 
afin d’être représentative. Elle porte sur les particules de taille supérieure ou égale à 2 µm2. L’étude 
statistique a révélé que les particules claires sont beaucoup plus nombreuses que les particules sombres 
quel que soit le plan de la tôle. Il existe aussi une différence de densité de particules entre les trois plans. 
En effet, les plans L – TC et TL – TC présentent plus d’intermétalliques que le plan L – TL. La taille maximale 
des intermétalliques est de 30 µm2. Nous avons étudié la distribution de taille des particules sur le nombre 
de particules observées pour une surface de 1 mm2 dans les trois plans de la tôle (Figure II-4). Parmi les 















particules claires, celles de taille inférieure à 5 µm2 sont beaucoup plus nombreuses dans la matrice α (Al). 
Quelle que soit la taille ou la nature de ces intermétalliques, leur facteur de forme est compris entre 2,2 
et 2,5 ce qui caractérise leur forme allongée comme observée sur les micrographies optiques (Figure II-
3). Ces analyses révèlent une forte hétérogénéité sur la précipitation des intermétalliques responsables 
du durcissement de l’alliage AA6061-T4. 
 
  
Figure II-4 : Distribution de taille des intermétalliques grossiers dans les trois plans en fonction de leurs aires (a) 
particules claires et (b) particules sombres. 
 
Les résultats des cartographies X de ces particules sont présentés à la Figure II-5.  
 
 
   
   
Figure II-5 : Cartographies qualitatives obtenues par analyse EDX pour les principaux éléments de l’alliage 
















































































Les phases claires (en gris clair au microscope optique) sont riches en Fe, Si, Mn et Cr. Ces 
précipités sont des intermétalliques au Fe du type Al(Cr,Mn,Fe)Si. Ils sont décrits par Asserin-Lebert 
(Asserin-Lebert, 2005). Ces particules riches en fer sont présentes en très grande quantité dans la matrice 
α (Al). Elles ont une forme et une taille très variables. Les phases sombres quant à elles, sont très riches 
en Mg et Si. Elles correspondent aux précipités grossiers Mg2Si. Leur morphologie anisotrope est 
caractéristique de celle obtenue après laminage. Ces précipités de taille moyenne d’environ 10 µm sont 
présents dans la matrice α (Al) en quantité beaucoup plus faible que les intermétalliques au fer. Leur 
répartition dans la matrice est homogène. Ils sont généralement observés dans les alliages d’aluminium 
de la série 6000 aux joints de grain mais aussi à l’intérieur du grain (Evensen et al., 1975). Les particules 
Mg2Si sont parfois arrachées lors des étapes de préparation des échantillons comme le polissage 
mécanique utilisé dans cette étude. 
Pour compléter ces résultats d’analyse, une étude ponctuelle de la solution solide (contenant les 
précipités durcissants) et des particules grossières de la tôle a été réalisée. Les spectres sont représentés 
à la Figure II-6. L’analyse semi-quantitative de la composition chimique de la matrice et des différents 
précipités observées dans l’alliage AA6061-T4 est donnée au Tableau II-5. Chaque valeur est une moyenne 
sur un ensemble de cinq mesures. Ces résultats d’analyse EDX confirment les résultats de cartographies 
X. En effet, les spectres correspondent aux particules Mg2Si et aux intermétalliques riches en fer. Ces 
résultats d’analyses sont conformes à ceux de la littérature pour une tôle d’alliage d’aluminium de la série 





Figure II-6 : Spectres EDX correspondant à (a) la matrice α (Al) (+précipités durcissants), (b) particule Mg2Si et (c) 































































Tableau II-5 : Composition chimique moyenne de la matrice α-Al et des précipités de la tôle AA6061-T4 obtenue 
par analyse EDX (% atomique). 
Constituants Al Mg Si Cu Fe Mn Zn Cr Ti 
Matrice α (Al)   
Bal. 
0,80 0,34 0,39 0,09 0,00 0,28 0,18 0,03 
Al(Cr,Mn,Fe)Si 0,06 6,96 0,23 25,96 2,00 0,00 1,68 0,00 
Mg2Si 58,25 34,36 0,00 0,00 0,06 0,00 0,00 0,00 
 
L’étude microstructurale au microscope optique et au microscope électronique à balayage a 
montré que la tôle AA6061 à l’état T4 contient deux types de phases outre la matrice α-(Al) et les 
précipités durcissant : Précipités Mg2Si et intermétalliques au fer de type Al(Cr,Mn,Fe)Si. Néanmoins, une 
analyse microstructurale à une échelle plus fine par exemple au microscope électronique en transmission 
(MET) pourrait apporter une confirmation sur les résultats obtenus et peut être révéler l’existence 
d’autres dispersoïdes dans la matrice α-(Al). Des dispersoïdes au manganèse et au chrome ont été 
observés par Shen (Shen, 2012) dans l’alliage d’aluminium 6061 issue de la coulée. Ces particules d’une 
taille de quelques nanomètres ne peuvent pas être observées au MEB. 
Après l’étude de la microstructure de la tôle AA6061-T4, nous avons étudié ses propriétés 
mécaniques (comportement en traction et dureté). Cette étude servira de référence pour la 
caractérisation du comportement en traction des joints soudés. 
II.2.3 Comportement mécanique  
II.2.3.1 Propriétés en traction  
Comme tous les alliages d’aluminium de la série 6000, l’alliage 6061 acquière ces caractéristiques 
mécaniques par durcissement structural. Pour étudier le comportement mécanique des tests sont réalisés 
à l’aide une machine de traction INSTRON équipée d’une cellule de force de 5 kN. Cette machine est dotée 
de deux extensomètres numérique et mécanique. La Figure II-7 présente la géométrie des éprouvettes de 
traction. Le prélèvement des éprouvettes de type « haltère » est effectué suivant deux directions (L et TL) 
afin d’étudier une éventuelle anisotropie de la tôle. Les tests de traction sont réalisés à température 
ambiante avec une vitesse de traverse fixée à 2 mm.min-1 pour l’ensemble des tests. Les données de sortie 
telles que les courbes contrainte-déformation et déformation-temps, la contrainte maximale (Rm), la 
déformation à la rupture (A %) et le module de Young (E) ont été obtenues. 
 
 
Figure II-7 : Eprouvettes de traction (dimensions en mm). 
 
Les courbes conventionnelles des essais sont présentées à la Figure II-8. Chaque courbe est la 










que la limite d'élasticité et la charge à la rupture est du même ordre de grandeur dans la direction de 
laminage et dans la direction travers long de la tôle. La déformation à la rupture est aussi quasiment la 
même. En conclusion, quelle que soit la direction de sollicitation les propriétés mécaniques de la tôle sont 
identiques : un comportement élasto-plastique écrouissable avec une ductilité importante. Le 
comportement de la tôle peut être considéré comme isotrope. En effet, les propriétés en traction suivant 
les deux directions de sollicitation sont presque identiques. 
 
 
Figure II-8 : Courbes conventionnelles de traction de la tôle AA6061-T4. 
 
Les propriétés en traction de la tôle AA6061-T4 sont données dans le Tableau II-6. Ces résultats 
sont conformes à ceux de la littérature pour l’alliage 6061 à l’état trempé mûri pour lequel l’état 
métastable de trempe fraiche évolue vers une structure plus stable (Rasmussen, 2008). Nous remarquons 
que les propriétés mécaniques de la tôle AA6061 à l’état T4 sont élevées même si elles restent inférieures 
à celles obtenues après un revenu. 
 
Tableau II-6 : Propriétés mécaniques en traction de la tôle AA6061-T4 à 24°C. 
 
AA6061-T4 
E(GPa) Direction Rm (MPa) A (%) 
70 ± 5 
L 251 ± 8               21,7 ± 3 
TL 251 ± 5               20,5 ± 3 
 
Pour l’étude du mode de rupture des éprouvettes pour chacune des deux directions de traction, 
les faciès de rupture ont été observés. Les fractographies ont été réalisées à l’aide du microscope 
EVOHD15 de chez ZEISS en mode électrons secondaires. Les résultats présentés aux  Figure II-9 et Figure 
II-10 révèlent la présence de cupules d’une taille moyenne de 10 µm quelle que soit la direction de 
sollicitation. L’alliage présente alors un faciès de rupture ductile transgranulaire ; la décohésion locale a 
pour origine le contraste de propriétés mécaniques entre les précipités grossiers et la matrice 
d’aluminium α (Al). Ce mode de rupture, confirmé par la bibliographie, est couramment observé pour les 
alliages d’aluminium issus du laminage. Il est favorisé par la précipitation inter-granulaire de dispersoïdes  




































Figure II-9 : Faciès de rupture de l’éprouvette de traction sollicitée suivant la direction de laminage (L). 
 
  
Figure II-10 : Faciès de rupture de l’éprouvette de traction sollicitée suivant la direction travers long (TL). 
II.2.3.2 Dureté  
Pour compléter l’étude des propriétés mécaniques de l’alliage AA6061-T4, des essais de dureté 
ont été effectués à différentes échelles. Ces mesures ont servi de points de référence pour l’étude des 
propriétés mécaniques locales des cordons de soudure. La dureté a été mesurée dans les trois plans 
principaux de la tôle au moyen d’un duromètre instrumenté ZWICK-ROELL ZHU2,5 disposant d’une 
capacité de charge allant de 0,2 à 250 kg. La Figure II-11 présente les courbes de chargement / 
déchargement moyennes d’essais de dureté Vickers à une charge de 0,5 kg.  
 
 
Figure II-11 : Courbes chargement / déchargement moyennes d’essais de dureté Vickers à une charge de 0,5 kg 
suivant les trois plans principaux de la tôle AA6061-T4. 
15 kV   SE1 500 mm
TL
TC
15 kV   SE1 20 mm
TL
TC
15 kV   SE1 500 mm
L
TC
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L’analyse de ces résultats montre que pour une charge imposée, la profondeur de pénétration de 
l’indenteur ne varie pas d’un plan à un autre. La dureté mesurée est alors identique selon les trois plans 
principaux de la tôle comme indiquée dans le  Tableau II-7. Pour optimiser les résultats, chaque valeur de 
dureté est la moyenne d’un ensemble de 20 mesures. Ces résultats sont similaires à ceux de la littérature 
pour un alliage d’aluminium de la série 6000 à l’état T4 (Zandbergen et al., 2015) (Mrówka-Nowotnik and 
Sieniawski, 2005). 
 
Tableau II-7 : Dureté Vickers mesurées sur la tôle AA6061-T4 sous une charge de 0,5 kg. 
Plan Dureté Vickers 0,5 kg (HV0,5) 
L – TL 75 ± 2 
L – TC 76 ± 3 
TL – TC 78 ± 1 
 
Un éventuel gradient de dureté dans l’épaisseur de la tôle (direction TC) a été recherché. Les 
résultats d’une filiation de nano-indentation suivant l’épaisseur de la tôle sont présentés à la Figure II-12. 
Ces essais ont été effectués à l’aide d’un nano-indenteur XP de chez MTS avec le mode Continuous 
Stiffness Measurement. Des indents ont été réalisés chaque 50 mm à une profondeur maximale de 2000 




Figure II-12 : Profil de nano-dureté dans l’épaisseur de la tôle AA6061-T4 (plan L – TC). 
II.3 Domaine de soudabilité 
Malgré les innovations apportées ces dernières années sur les techniques d’assemblage par 
faisceau laser, le soudage des alliages d’aluminium reste une problématique majeure comme indiqué dans 
le chapitre bibliographique, notamment sans fil d’apport. En effet, les propriétés physiques et chimiques 
de l’aluminium compliquent son assemblage par faisceau laser de par la formation de défauts 
géométriques et métallurgiques de soudure. Pour limiter voire éliminer ces défauts afin de répondre aux 
exigences toujours croissantes de l’industrie, une maitrise du procédé est impérative. Dans cette étude, 
les soudures sont réalisées par faisceau laser Yb : YAG. L’objectif principal est de comprendre les relations 
entre les paramètres de soudage, les microstructures générées et les propriétés mécaniques des 
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paramètres de soudage sur les cordons de soudure en termes d’homogénéité et d’absence de défauts. 
Dans cette partie, nous nous intéressons uniquement à l’analyse des défauts de géométrie, de porosité 
et de fissuration des cordons de soudure. Avant cela, une brève présentation du centre de soudage laser 
est faite. Le lecteur pourra trouver une description plus complète dans des travaux effectués 
précédemment au laboratoire par Graneix (Graneix, 2015). 
II.3.1 Le centre de soudage laser 
La Figure II-13 présente la machine TruLaser Cell 3000. Cette machine à commande numérique 
utilisée dans le cadre de ce travail de thèse a une double fonctionnalité (soudage et découpe). Elle est 
équipée d’une source laser à disque Yb : YAG de 3,3 kW. Le faisceau émis est guidé par une fibre optique 
coaxiale 2 en 1 (100 µm au cœur et 400 µm en périphérie). La sélection de la zone sollicitée de la fibre 
(cœur ou périphérie) se fait en sortie de la source. Le diamètre focal peut varier de 120 μm à 370 μm pour 
la fibre centrale (petite fibre, PF) et de 450 μm à 750 μm pour la fibre extérieure (grande fibre, GF). Un 
des avantages majeurs de cette machine aussi bien en soudage qu’en découpe, réside dans la possibilité 
de gérer une grande quantité de paramètres opératoires, notamment la taille du spot et la forme de la 
tache focale. Les têtes de soudage et de découpe sont présentées à la Figure II-14. 
 
 
Figure II-13 : Machine TruLaser Cell 3000. 
 
  
Figure II-14 : Les deux types de tête utilisées sur la machine TruLaser Cell 3000 (a) tête de découpe et (b) tête de 
soudage. 
 
Les processus de soudage et de découpe, dont la programmation est assistée par ordinateur, sont 
ainsi facilement automatisables et flexibles. D’autres avantages du laser Yb : YAG sont que c’est un laser 
à disque avec des densités de puissance relativement élevées (jusqu’à 107 W.cm-2.), une onde en mode 
(a) (b)




continu, un rendement élevé lié à sa courte longueur d’onde (1,03 µm) et une excellente qualité de 
faisceau. Il produit des soudures à forte pénétration à des vitesses de soudage élevées. Le rendement 
élevé réduit considérablement les coûts de fonctionnement. 
L’étude de l’influence de chacun des paramètres de la source laser sur la géométrie des cordons, 
la porosité et la fissuration a été réalisée pour les deux configurations de fibre. Afin de limiter le nombre 
d’échantillons tout en essayant d’obtenir le maximum d’informations entre les paramètres procédés et 
les caractéristiques des cordons, des plans d’expériences ont été générés pour chacune des fibres. 
II.3.2 Plans d’expériences 
Pendant le soudage par faisceau laser, certains paramètres opératoires (densité de puissance du 
faisceau, vitesse de soudage, diamètre focal, nature et débit du gaz pour la protection endroit et envers 
etc.) ont une influence importante sur la qualité métallurgique des joints soudés (conformité aux normes). 
En effet, ils permettent d’assurer un cycle thermique tout à fait répétable et acceptable pour les matériaux 
à assembler. Ce cycle thermique définit les caractéristiques métallurgiques finales du cordon et permet 
d’être appliqué à de nombreux domaines. Pour la détermination du domaine de soudabilité de l’alliage 
d’aluminium AA6061-T4, des campagnes de soudage ont été réalisées. Il s’agit ici d’un soudage 
homogène, sans métal d’apport et en configuration bout à bout. Ces plans d’expériences destinés au 
soudage avec la petite fibre et la grande fibre ont été générés par le logiciel CORICOTM. Ce logiciel offre un 
nouvel éclairage sur les méthodes d'analyse de données, régression, série harmonique, segmentation, 
plan d'expériences, etc. Très utilisé dans la réalisation de plans d’expériences, il permet de déterminer les 
jeux de paramètres optimaux avec un nombre d’essais réduit (Lesty, 1999). 
L’objectif de ces plans d’expérience est de définir pour chaque configuration de fibre (petite fibre 
et grande fibre), le domaine de soudabilité de l’alliage AA6061-T4. Comme énoncé précédemment, le 
mode de soudage bout à bout sans métal d’apport a été fixé. Le montage de soudage est présenté à la 





Figure II-15 : Modèle CAO du montage de soudage développé au LGP, pour le soudage bout-à-bout (a) Vue 
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Ce montage spécialement développé a été réalisé et permet à la fois une mise en position et un 
maintien optimal des coupons à souder. Son design permet aussi d’optimiser la protection gazeuse 
pendant la fusion et le refroidissement du métal. La longueur soudée est de 120 mm, dont 100 mm sont 
pleinement exploitables. Le système de bridage permet de plaquer les coupons bord à bord, avec un 
positionnement précis du plan de joint. Une composante de l’effort assure un maintien des coupons sur 
le plan supérieur du montage, assurant un alignement satisfaisant de ceux-ci. Le gaz de protection au 
revers balaye toute la longueur du cordon, dans le sens opposé au soudage. La chambre primaire a pour 
fonction de contenir les vapeurs métalliques issues du cordon, sous protection gazeuse. Le fond de la 
chambre secondaire est constitué par un réflecteur en cuivre, qui renvoie vers la paroi de cette chambre 
la fraction du faisceau qui peut éventuellement traverser le cordon.  
D’autres paramètres opératoires tels que la position du point focal par rapport à la surface de la 
tôle, la nature et le débit du gaz pour la protection endroit et envers des cordons ou bien la préparation 
de la surface de la tôle 6061 n’ont pas fait l’objet de cette étude. Ces paramètres fixés sont donnés dans 
le Tableau II-8. 
 
Tableau II-8 : Paramètres fixes pendant l’opération de soudage. 
Position du point focal 
par rapport à la surface 
(mm) 
Nature / débit du gaz (l.min-1) 
Protection endroit Protection envers 
-0,3 Argon / 40 Argon / 20 
 
La préparation de surface suivie avant soudage consiste à un décapage mécanique (ponçage avec 
du papier SiC) permettant d’éliminer la couche d’alumine et d’autres composés d’hydroxydes pouvant se 
former à la surface du matériau. Cette étape de décapage est suivie d’un dégraissage et d’une dépollution 
de la surface de la pièce par l’utilisation de solvants comme l’acétone et l’alcool. La préparation de surface 
vise à favoriser la soudabilité mais aussi à garantir une bonne santé interne du cordon (porosités, films 
d’oxydes). Pour rendre efficace la préparation, le soudage est effectué peu de temps (moins d’une heure) 
après préparation. Les paramètres opératoires variables de l’étude ainsi que leurs valeurs minimales et 
maximales sont donc : 
 La puissance du faisceau (P)   de 500 à 2500 W, 
 La vitesse de soudage (V)   de 1 à 8 m.min-1, 
 Le diamètre du spot au point focal (Øf) PF : 120 à 370 µm et GF : 450 à 750 µm. 
Afin d’intégrer les différences de processus thermomécaniques au cours du soudage des 
échantillons, nous avons déterminé la densité de puissance I (W.cm−2) et le temps d’interaction  (s), 
pour chaque condition de soudage. Ces derniers sont calculés à partir des paramètres opératoires 




  (W.cm-2)                                      eq. (3) 
 
 =   
Øf
𝑉
  (s)                                               eq. (4) 
Avec :   
S : Surface de la tâche focale S = π ø𝑓 2/ 4. 




Le choix de faire varier ces paramètres afin d’étudier leur influence sur la qualité des soudures 
peut se justifier par le rôle capital de chacun d’eux sur l’ampleur du cycle thermique (soudage en mode 
conduction ou mode keyhole) et les conséquences qu’ils engendrent sur la métallurgie de la soudure. En 
effet, chaque type de régime conditionne un état métallurgique (microstructure et défauts 
métallurgiques) et une géométrie du cordon particuliers. 
Deux autres plans d’expériences ont été définis par la suite après l’analyse des premiers résultats 
obtenus avec ces plans d’expériences. Ces plans d’expériences complémentaires avaient pour objectif de 
vérifier une certaine reproductibilité du procédé et de préciser les limites du domaine de soudabilité. Les 
différentes conditions de soudage de l’ensemble des plans d’expériences générés pour l’assemblage laser 
avec la petite fibre et la grande fibre sont données à l’annexe 1. Les conditions de soudage des 
échantillons P22 et P25, P27 et P30 et G27 et G30 sont identiques afin de valider la reproductibilité des 
résultats. Les cordons de soudure sont caractérisés par contrôle non destructif (radiographie X) et à partir 
de coupes métallographiques. Leur validation est basée sur les critères d’acceptation des soudures de 
pièces d’alliages d’aluminium définis par la norme NF L 06-395 2010 (Tableau II-9). 
 






Largeur endroit L 2 Maxi. 
Concavité endroit -R -0,1 Mini. 
Bombé endroit R 0,3 Maxi. 
Caniveau endroit C 0,15 Maxi. 
Largeur envers l 1,5 Maxi. 
Concavité envers -r -0,1 Mini. 
Bombé envers r 0,4 Maxi. 
Caniveau envers c 0,1 Maxi. 
 
A partir de ces critères, un domaine de soudabilité de l’alliage AA6061-T4 soudé au laser Yb : YAG 

























II.3.3 Détermination du domaine de soudabilité 
La méthodologie adoptée pour la détermination du domaine de soudabilité de l’alliage AA6061-
T4 soudé bout à bout par faisceau laser Yb : YAG consiste à analyser l’ensemble des soudures issues des 
plans d’expériences afin de vérifier leur pénétration, un éventuel effondrement du bain de fusion, des 
défauts géométriques tels que des caniveaux et/ou bombés et enfin la présence de porosités et de 
fissures. Ces critères ont été comparés aux conditions imposées par la norme NF L 06-395 2010. Cette 
norme ne contient pas de critères imposés concernant les propriétés mécaniques de l’assemblage et par 
conséquent ce critère n’a pas été prise en compte dans cette étude. A l’issue de chaque étape d’analyse, 
les résultats sont mis en relation avec les paramètres du procédé. Ceci permet d’interpréter les résultats 
en identifiant le ou les facteur(s) le(s) plus influant(s) sur l’apparition de chaque défaut. 
II.3.3.1 Étude de l’effondrement du bain et de la pénétration des soudures  
L’effondrement du bain de fusion et le manque de pénétration prononcé peuvent être considérés 
comme des défauts d’ordre macroscopique. Ces défauts de soudure sont facilement détectables à la 
binoculaire. Néanmoins, certains échantillons ont été observés au microscope optique pour plus de 
certitude. Des exemples sont donnés à la Figure II-17. 
 
  
(a) Effondrement du bain (b) Défaut de pénétration et porosité 
Figure II-17 : Différentes soudures avec défauts : (a) (P = 2000 W, V = 2,75 m. min-1, Øf = 305 µm) et (b) (P = 2500 
W, V = 4,5 m. min-1, Øf = 600 µm). 
 
A l'issue de cette première étape d’analyse des échantillons soudés concernant la pénétration et 
l’effondrement du bain de fusion, sur les 108 échantillons soudés (grande fibre et petite fibre regroupées), 
39 présentent une soudure pénétrante sans effondrement du bain de fusion. Ces premiers résultats sont 
mis en relation avec les paramètres opératoires du procédé de l’ensemble des conditions de soudage (PF 
et GF) définies dans les plans d’expériences (Figure II-18). 
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Figure II-18 : Relations paramètres procédé – pénétration des cordons de soudure. 
 
Ces défauts très fréquents pendant le soudage laser, entrainent un rejet automatique de la pièce. 
Ils peuvent provenir de différents facteurs. L’effondrement du bain est généralement observé lorsque la 
densité de puissance du faisceau laser est proche de 2.107 W.cm-2 et/ou le temps d’interaction est 
supérieur à 5.10-3 s. Ce défaut est rencontré avec la configuration petite fibre, où les niveaux de densité 
de puissance sont très élevés (jusqu’à 2.107 W.cm-2). Dans ce cas, il est préférable de diminuer la puissance 
du faisceau ou d’augmenter le diamètre focal. Quant au manque de pénétration, ce défaut est 
généralement causé par une faible puissance du faisceau et/ou une vitesse de soudage élevée (Vollertsen, 
2004). La diffusivité thermique élevée de l’aluminium et de ses alliages ainsi que la forte réflexion due à 
la brillance de leur surface favorisent aussi les risques de manque de fusion des bords à assembler en 
empêchant l’absorption nécessaire de chaleur pour fondre les pièces à souder. Ce type de défaut 
principalement piloté par la densité de puissance du faisceau limite fortement le soudage avec la grande 
fibre du centre TruLaser Cell 3,3 kW où, en raison du grand diamètre focal, la densité de puissance du 
faisceau n’excède pas 2.106 W.cm-2. Plus de 91 % des cordons soudés avec la grande fibre présente un 
défaut de pénétration. 
Les cordons présentant une bonne pénétration sans effondrement ont par la suite tous été 
radiographiés afin d’étudier la présence éventuelle de porosités et de fissurations. 
II.3.3.2 Etude de la porosité et de la fissuration 
Des observations radiographiques ont été réalisées pour l’analyse de défauts volumiques 
(porosités) ou plans (fissures) à l’aide du tomographe Easytom RXSolution. Cette technique de contrôle 
non destructif consiste à envoyer un faisceau de rayons X sur une pièce et à analyser le faisceau transmis 
à partir d’un cliché dont le contraste dépend à la fois de l’épaisseur et du coefficient d’atténuation des 
structures traversées. Les paramètres d'acquisition utilisés sont une tension de 115 kV et une intensité de 
260 μA. Les zones présentant un manque de matière au sein de la pièce se manifestent avec un contraste 
plus clair sur le cliché obtenu. Notre analyse par radiographie X a révélé quelques microporosités de taille 
moyenne d’environ 60 µm dans certaines soudures (Figure II-19). Par contre, aucune fissure ou 
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Figure II-19 : Radiographie X montrant des microporosités situées dans la zone fondue d’une soudure (P = 2230 
W, V = 3,7 m.min-1, Øf = 153 µm). 
 
Ces analyses par radiographie X ont été complétées par des observations au microscope optique 
de coupes métallographiques comme présentées à la Figure II-20. La Figure II-20(a) montre une porosité 
de diamètre d’environ 15 µm et la Figure II-20(b) une fissure qui traverse la zone fondue de la soudure. 
L’analyse de ces résultats souligne que les porosités et fissurations restent des problématiques majeures 
pour l’assemblage des tôles en aluminium. Ces défauts métallurgiques très fréquents dans les soudures 
de pièces en aluminium réduisent drastiquement les propriétés mécaniques des assemblages. La 
microporosité est généralement due au piégeage de l’hydrogène pouvant provenir d’une contamination 
du gaz de protection tandis que la fissuration à chaud provient des phénomènes de micro-ségrégation et 
contraintes internes dans l’assemblage (Oladimeji and Taban, 2016) (Kaufman and Rooy, 2004). 
 
  
(a) Porosité (b) Fissure 
Figure II-20 : Micrographies optiques montrant une porosité et une fissure dans la zone fondue d’une soudure :  
(a) (P = 2000 W, V = 2,27 m.min-1, Øf = 134 µm et (b) (P = 2500 W, V = 2,5 m.min-1, Øf = 675 µm). 
 
Une bonne protection gazeuse et la maitrise du procédé permettent de réduire ces types de 
défauts. A l’issue de cette étape de caractérisation aucune porosité d’ordre macroscopique pouvant 
entrainer un rejet de l’assemblage n’a été observée. Par contre, les trois cordons pénétrants, soudés avec 
la grande fibre (cf. Figure II-18), ont été tous fissurés. Le soudage avec la grande fibre est alors limité par 
le manque de pénétration et la fissuration. La fissuration à chaud est un phénomène critique pendant le 
soudage des alliages d’aluminium. Néanmoins, les résultats ont montré qu’avec un petit diamètre focal 
(PF) les soudures sont toutes exemptes de fissuration. Pour rappel, selon les normes aucune fissure, quel 
que soit sa taille, n’est tolérable dans une soudure de pièce en aluminium. En conclusion, sur les 39 
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II.3.3.3 Etude de la géométrie des cordons  
Il existe plusieurs types de défauts géométriques. Les plus fréquents dans les soudures sont le 
manque de matière, la surépaisseur, les phénomènes de rochage, de retassure et de morsure. Pour cette 
étude tous les cordons de soudure pénétrants ont été observés en section transverse, au microscope 
optique afin de mesurer les différents critères géométriques (cf. Tableau II-9). La Figure II-21 présente 
différentes formes de cordons de soudure en coupe transverse.  
 
   
  
 
Figure II-21 : Micrographies de cordons présentant des défauts géométriques : (a) P = 900 W, V = 7,05 m.min-1, 
Øf = 195 µm, (b) P = 2500 W, V = 8 m.min-1, Øf = 370 µm, (c) P = 1000 W, V = 2,75 m.min-1, Øf = 240 µm  
(d) P = 1000 W, V = 6,25 m.min-1, Øf = 175 µm, (e) P = 2000 W, V = 8 m.min-1, Øf = 305 µm. 
 
Les résultats indiquent que malgré la bonne pénétration et l’absence de porosité et de fissuration, 
des défauts d’ordre géométrique peuvent apparaitre en pied ou sur la face endroit des cordons. De tels 
défauts constituent généralement des zones d’amorçage de fissures mais aussi de concentration de 
contraintes internes qui fragilisent la pièce. Ils sont donc proscrits. Environ 23 % des échantillons restants 
présentent un défaut de géométrie. Cette irrégularité de section de la soudure est observée, pour la 
plupart des cas, lorsque la densité de puissance est supérieure à 1.106 W.cm-2 et le temps d’interaction 
inférieur à 5.10-3 s. Ceci correspond à une plage de puissance et de vitesse de soudage élevées entrainant 
une instabilité du bain de fusion. Ce phénomène est facilité par les propriétés thermiques particulières de 
l’alliage. 
Ces observations ont permis d’affiner le domaine de soudabilité de l’alliage AA6061-T4. Parmi les 
36 échantillons restant, 10 n’ont pas une géométrie conforme à la norme. Les défauts de géométrie les 
plus récurrents sont les caniveaux endroit et envers. Sur l’ensemble des échantillons soudés, seuls 26 ont 
donc pu satisfaire aux exigences de la norme. Cela correspond à un pourcentage légèrement inférieur à 
25 %. La position de ces cordons sur la Figure II-22 définit le domaine de soudabilité de l’alliage AA6061-










Figure II-22 : Domaine de soudabilité de l’alliage AA6061-T4 d’épaisseur 1 mm soudé par laser Yb : YAG. 
 
Ce domaine de soudabilité est défini pour des densités de puissance comprises entre 5.106 et 
2.107 W.cm-2 et un temps d’interaction inférieur à 8.10-3 s. Seuls des cordons soudés avec la petite fibre 
appartiennent à ce domaine ; par conséquent, l’alliage AA6061-T4 d’épaisseur 1 mm n’est pas soudable 
avec la grande fibre et sa distribution de puissance annulaire. 
L’analyse globale de ces résultats sur la soudabilité de l’alliage AA6061-T4 souligne que malgré les 
problématiques générales liées au soudage laser des alliages d’aluminium, un jeu de paramètres permet 
d’assembler l’alliage AA6061-T4 par faisceau laser Yb : YAG sans apport de matière. Il est important de 
noter que ce domaine de soudabilité est propre aux critères choisis dans cette étude. Les résultats ont 
montré que seule la petite fibre permet de souder cet alliage grâce aux hautes densités de puissance du 
faisceau laser. Le soudage avec la grande fibre est limité par les défauts de pénétration et de fissuration 
à chaud. En effet, avec la grande fibre, les densités de puissance ne permettent de fondre l’intégralité de 
l’épaisseur de la pièce à assembler, sans générer des cordons excessivement larges, présentant une 
fissuration à chaud rédhibitoire. 
La présentation du domaine de soudabilité en fonction de la densité de puissance et du temps 
d’interaction ne peut être exploitée directement pour souder l’alliage AA6061-T4. Il est nécessaire de 
découpler chaque paramètre opératoire (puissance laser, vitesse de soudage et diamètre au point focal) 
pour déterminer leur influence sur les critères de soudabilité choisis dans cette étude, à savoir : la 
pénétration, la géométrie des cordons, l’effondrement du bain de fusion ou bien encore la fissuration. 
Pour atteindre cet objectif, nous avons déterminé la sphère iconographique des corrélations entre les 
paramètres laser (facteurs) et les critères de soudabilité (réponses). 
II.3.4 Sphère iconographique des corrélations  
Pour cette étude, nous avons utilisé une approche appelée corrélation iconographique grâce au 
logiciel CORICOTM. Cette méthode fournit des modèles originaux reliant les réponses étudiées aux facteurs 
du plan d’expérience grâce à plusieurs interactions logiques entre facteurs. Après l’analyse de toutes les 
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seuil défini par l’utilisateur, puis construit le modèle en commençant par le régresseur ayant la plus forte 
corrélation partielle. Comme il n'y a pas de raison géométrique de rejeter un coefficient de corrélation, 
même nul, le seuil est choisi sur un critère de bon sens ou de clarté du schéma : un seuil trop bas génère 
une sphère constituée d’un réseau inextricable ; un seuil trop haut élimine la plupart de l'information. Le 
logiciel ne fournit pas seulement la liste des corrélations les plus tangibles mais il en donne un schéma 
d’ensemble. Un lien est tracé entre deux variables seulement si la corrélation subsiste quand n’importe 
quelles des autres variables est maintenue constante. L'absence de lien est également une information. 
Elle montre que le facteur n’a aucune influence sur la réponse (Lesty, 1999). 
Dans notre étude, les facteurs sont les paramètres opératoires pris en compte dans les plans 
d’expériences, à savoir : la puissance laser, la vitesse de soudage, le diamètre focal. Les réponses sont :  
- pour la petite fibre : l’effondrement du bain de fusion, la pénétration et la géométrie correcte ; 
- pour la grande fibre : la pénétration, la fissuration à chaud. 
Pour chacune des fibres, les réponses sont les résultats obtenus après les différentes analyses et 
caractérisations réalisées sur les soudures. Ces réponses sont reliées aux facteurs. La Figure II-23 présente 
les résultats obtenus avec les deux configurations du centre TruLaser Cell 3,3 kW (au seuil de 0,05). Cette 




Figure II-23 : Sphères iconographiques des corrélations pour le soudage laser Yb : YAG de l’alliage AA6061-T4 :  
(a) Petite fibre et (b) Grande fibre. 
 
Sur l’iconographie des corrélations CORICOTM, les traits pleins indiquent une corrélation positive 
et les traits pointillés une corrélation négative. Avec la petite fibre (Figure II-23(a)), seule la puissance du 
faisceau laser à une corrélation positive avec l’effondrement du bain de fusion. En effet, une forte 
puissance du faisceau, augmente la difficulté de stabiliser le keyhole et par conséquent, la possibilité 
d’avoir un effondrement du bain de fusion ou des cordons de géométrie incorrecte. Une augmentation 
de la vitesse de soudage, quant à elle, réduit la susceptibilité d’observer un effondrement du bain de 
fusion. Une augmentation (contenue) du diamètre focal améliore la pénétration de la soudure. En effet, 
la densité de puissance devient excessive lorsque le diamètre focal est très faible et dans ces conditions 
l’effondrement du bain de fusion devient presque inévitable. Nous pouvons dire que pour le soudage laser 
avec la petite fibre, chaque paramètre du procédé a une forte influence sur les problématiques de 
soudage tels que l’effondrement du bain de fusion, le manque de pénétration et la non-conformité de la 
géométrie du cordon. Pour une soudure de bonne qualité, un choix optimum de ces paramètres est 
nécessaire. Avec la grande fibre (Figure II-23(b)), il n’est pas possible de souder la tôle 6061 avec un 
diamètre focal compris entre 450 et 750 µm. La principale problématique reconcentrée dans cette plage 
de la taille du spot est le manque de pénétration. De plus, comme le montre la Figure II-23(b), les quelques 

















faisceau laser est très faible et ne permet pas de fondre toute l’épaisseur de la pièce. Indépendamment 
de la vitesse de soudage (aucun lien entre vitesse de soudage et pénétration sur la sphère 
iconographique), le manque de pénétration est directement lié au diamètre et à la puissance donc à une 
densité de puissance insuffisante. La vitesse de soudage montre une corrélation positive avec la tendance 
à la fissuration. Lors du soudage par faisceau laser, la fissuration à chaud est généralement induite par 
une vitesse de refroidissement rapide (quelques centaines de degrés par seconde) et des contractions de 
solidification du matériau (Fabregue, 2004). 
Cette étude a été complétée par l’étude des effets de l’interaction des paramètres de soudage 
sur la conformité des soudures. En effet, nous avons déterminé les domaines de soudabilité en fonction 
des paramètres variables pris deux à deux. 
II.3.5 Domaines de soudabilité en fonction de l’interaction des paramètres deux à deux 
La grande fibre ne présentant aucune soudure conforme, seuls les cordons obtenus avec la petite 
fibre sont analysés. Ces cordons sont classés en deux catégories : 
- cordons conformes : Ils appartiennent au domaine de soudabilité car ils respectent les critères 
définis par la norme. 
- cordons défectueux : Ils présentent un effondrement du bain, un défaut de pénétration ou de 
géométrie donc ils ne respectent pas les critères définis par la norme. 





Figure II-24 : Domaines de soudabilité montrant l’effet de l’interaction de quelques paramètres de soudage sur la 


















Vitesse de soudage [m.min-1]




































360 (c) Conformité de la soudure
Soudure acceptée
Soudure non acceptée




Si nous considérons que les paramètres puissance et diamètre focal (Figure II-24(a)), les cordons 
conformes sont obtenus lorsque le diamètre focal est inférieur à 200 µm quelle que soit la puissance. Avec 
cette plage de diamètre focal (Øf ˂ 200 µm), des soudures conformes sont aussi obtenues quel que soit 
la vitesse de soudage (Figure II-24(c)). Cela correspond aux densités de puissance permettant une bonne 
pénétration de la soudure, sans effondrement du bain et une limitation des défauts géométriques. Ces 
analyses montrent que les soudures conformes à la norme sont obtenues avec un faible diamètre focal et 
confirment l’impossibilité d’obtenir de bonnes soudures à partir de la Grande fibre (Øf ≥ 450 µm) comme 
déjà montré à la Figure II-22. La Figure II-24(b) souligne que pour un diamètre de spot donné, il est 
préférable de souder à une puissance supérieure à 1000 W et une vitesse inférieure à 4 m.min-1. 
Pour obtenir des soudures conformes, il est préférable de souder avec un diamètre focal inférieur 
à 200 µm. De plus pour un diamètre donné, il est préférable de souder à une puissance supérieure à 2000 
W et une vitesse inférieure à 4 m.min-1.  
II.4 Synthèse 
La première partie de ce chapitre a été consacrée à l’étude de l’alliage 6061 utilisé dans le cadre 
de cette thèse. Outre la détermination de sa composition chimique réelle, sa microstructure et ses 
propriétés mécaniques sont étudiées. La tôle est dans un état de vieillissement naturel (T4). Les particules 
observées par observations microscopiques sont les précipités Mg2Si et les intermétalliques riches en fer. 
Elles sont de taille et de forme très variables dans la matrice α (Al). 
La deuxième partie porte sur l’étude la détermination du domaine de soudabilité de la tôle 6061 
d’épaisseur 1 mm soudé par laser Yb : YAG. La méthodologie mis en œuvre ainsi que les critères choisis 
pour l’optimisation des paramètres de soudage sont présentés. Des plans d’expériences sont établis à 
l’aide du logiciel CORICOTM. Les échantillons sont soudés à l’aide de deux configurations de fibre ayant 
chacune une plage de diamètre focal définie (PF de 120 μm à 370 μm et GF de 450 μm à 750 μm). Par la 
suite, les soudures sont caractérisées à différentes échelles et les résultats sont comparées à la norme. 
Les soudures présentant des défauts (non conformes à la norme) sont extraites du lot et les autres 
conformes à la norme sont reliées aux paramètres variables du procédé de soudage laser. Les conditions 
de soudage optimisées sont par la suite connues. Malgré les difficultés liées au soudage laser des alliages 
d’aluminium, le soudage avec la petite fibre a permis d’obtenir des soudures de bonne qualité sans apport 
de matière. Un domaine de soudabilité a été établi pour cette fibre. L’usage de la grande fibre est limité 
par le manque de pénétration et la fissuration. La configuration de la fibre est donc très influente sur la 
conformité de la soudure.  
Enfin, l’influence de chaque paramètre, pris séparément, du procédé est étudiée. Dans un premier 
temps, pour chaque type de défaut, les paramètres influents ont été identifiés. Concernant le soudage 
avec la petite fibre, l’effondrement du bain de fusion est observé lorsque le soudage est réalisé à une 
puissance élevée et une vitesse lente tandis que le manque de pénétration est observé lorsque le 
diamètre focal est grand (faible densité de puissance). 
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III. MICROSTRUCTURES & PROPRIETES MECANIQUES DES CORDONS 
III.1 Introduction 
L’analyse des défauts géométriques et métallurgiques, présentée au chapitre précédent a permis 
de définir un domaine de soudabilité. Ce chapitre rend compte de la microstructure des différentes parties 
du cordon de soudure (zone fondue et zone affectée thermiquement), et des propriétés mécaniques des 
assemblages soudés afin de cerner l’influence des paramètres du procédé sur celles-ci. Les soudures 
présentées dans ce nouveau chapitre ont été toutes obtenues avec la configuration petite fibre du centre 
de soudage TruLaser Cell 3000. En effet, comme il a été montré au chapitre précédent, pour le soudage 
d’une tôle de 1 mm de l’alliage AA6061-T4, la configuration grande fibre est limitée par le manque de 
pénétration et la fissuration à chaud. Ce chapitre comporte deux grandes parties. 
La première partie est consacrée à l’étude de la microstructure générale des cordons de soudure. 
La structure granulaire et la structure dendritique dans la zone fondue ainsi que le phénomène de 
liquation dans la zone affectée thermiquement y sont présentés. D’autres types de défauts d’ordre 
métallurgique comme la vaporisation d’éléments chimiques et la micro-ségrégation inter-dendritique 
sont aussi étudiés. Les résultats sont comparés à la littérature et discutés. 
Dans la deuxième et dernière partie de ce chapitre, les propriétés mécaniques globales et locales 
des assemblages soudés sont étudiées. Les propriétés en traction et la dureté des différentes zones de la 
soudure sont déterminées. L’influence des paramètres liés directement ou indirectement au procédé de 
soudage sur les caractéristiques mécaniques de la soudure est donnée. Elle consiste à une comparaison 
des caractéristiques mécaniques des différents cordons optimisés en fonction des paramètres de 
soudage. En effet, pendant l’opération de soudage une forte hétérogénéité de cycle thermique est mise 
en jeux dans le matériau à assembler entrainant une disparité de la microstructure locale de l’assemblage.  
Il est important de noter que les résultats et tendances présentés dans ce chapitre ont été obtenus 
sur l’ensemble des soudures appartenant au domaine de soudabilité de la tôle. Les cordons qui font l’objet 
de caractérisations plus poussées (EBSD, nanoindentation,…) sont sélectionnés dans le domaine de 
soudabilité à des niveaux de densité de puissance et d’énergie différents (Figure III-1). Ces derniers, 
dénommés A, B, C, et D sont obtenus dans les conditions précisées au Tableau III-1. Les mesures de 
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Tableau III-1 : Conditions de soudage des quatre cordons sélectionnés dans le domaine de soudabilité. 










A 2500 2 150 14.106 637 
B 2290 3 155 12.106 376 
C 1200 4 134 8,5.106 171 
D 1500 3,4 165 7.106 204 
III.2 Microstructure des cordons à l’état brut de soudage 
Après soudage, les échantillons sont découpés au laser Yb : YAG (cf. paramètres de découpe  
Tableau II-1) pour obtenir une coupe micrographique transversale de la soudure (TL – TC). Pour les 
observations optiques, une attaque chimique au réactif de Keller (95,5 % H2O, 2,5 % HNO3, 1,5 % HCl et 
0,5 % HF) a été réalisée après polissage. Le temps d’attaque pouvant varier de 10 à 30 secondes.  
La Figure III-2 présente une vue générale d’une coupe transversale d’une soudure bout à bout. 
Trois zones ont été révélées dans l’assemblage : le métal de base (MB), la zone affectée thermiquement 
(ZAT) et la zone fondue (ZF). La ZAT et la ZF constituent le cordon de soudure et l’étendue de chacune de 
ces zones dépend de l’ampleur du cycle thermique défini principalement par les conditions de soudage 
comme observé dans le chapitre II. Les formes des ZF vont de la « tête de clou » (Figure III-2(a)) au 
« sablier » (ou en X, Figure III-2(b).  
 
  
Figure III-2 : Coupes métallographiques de soudures après attaque chimique avec le réactif de Keller (a) Cordon 
en « tête de clou » (condition P45, I = 7,07 106 W.cm-2 et F = 100 J.mm-2) et (b) Cordon en « sablier » (condition 
P8, I = 8,32 106 W.cm-2 et F = 140 J.mm-2). 
 
La Figure III-3 présente l’évolution des dimensions des soudures en fonction des paramètres du 
procédé. L’analyse de ce résultat montre que la largeur endroit (L) et envers (l) de la zone fondue 
augmente lorsque la densité de puissance augmente. Une tendance similaire est observée sur l’évolution 
de la largeur de la zone affectée thermiquement (LZAT). Pour l’ensemble des soudures, L est légèrement 
supérieure à l ; un écart de 55 µm à 145 µm est mesuré. Les écarts entre L et l les plus élevés sont obtenus 
avec une densité de puissance faible. Ils sont caractéristiques des soudures en formes de « tête de clou ». 
Lorsque la densité de puissance est élevée, l’écart entre L et l diminue et le cordon passe à une forme plus 
ou moins proche de la forme en « sablier ». Les conditions de tolérance de ces formes dans les soudures 












Figure III-3 : Evolution des dimensions de la ZF (L et l) et de la ZAT (LZAT) en fonction des paramètres de soudage 
(a) densité d’énergie et (b) densité de puissance. 
 
Dans la partie suivante, les microstructures des cordons de soudure sont étudiées en utilisant la 
combinaison de plusieurs techniques d’observation. Les structures granulaire et dendritique de la zone 
fondue ont été investiguées. Les phénomènes de liquation dans la ZAT, de vaporisation et de micro-
ségrégation dans la ZF sont ensuite étudiés. 
III.2.1 Structure granulaire 





Figure III-4 : Cartographies EBSD d’une soudure optimisée (condition D ; I = 7.106 W.cm-2 et F = 204 J.mm-2) ; (a) 
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La structure granulaire varie de la périphérie vers le centre de la soudure. Au centre de la zone 
fondue, les gains ont une forme très allongée, parallèle la direction de soudage (Figure III-4(a)). Plus 
éloignés de l’axe central de la soudure, les grains sont colonnaires (Figure III-4(d)). Contrairement aux 
précédents, ces grains sont orientés selon une direction sensiblement perpendiculaire à la direction de 
soudage. Leur inclinaison par rapport à la direction de soudage varie toutefois d’un cordon à l’autre. Cette 
croissance de grains colonnaires se produit dans la direction du plus fort gradient thermique (solidification 
dirigée). Elle dépend donc fortement de la forme de l’arrière du bain de fusion et par voie de conséquence 
des paramètres de soudage. Les grains colonnaires se sont développés depuis des grains partiellement 
fondus de la ZAT qui jouent le rôle de germes. Les observations montrent que les grains colonnaires les 
mieux orientés s’élargissent depuis le matériau de base vers le centre de la soudure, les autres tendant à 
disparaitre dans les deux cent premiers micromètres de leur développement. Les grains constituant le 
centre de la zone fondue semblent quant à eux issus de la germination hétérogène de grains dans le bain 
fondu, dont l’orientation peut se révéler plus ou moins favorable à un « trainage » de ceux-ci sur des 
distances importantes. Cette hypothèse est cohérente avec leur forme en goutte d’eau, pointant dans la 
direction de soudage. 
Dans la zone affectée thermiquement, la caractérisation de la structure granulaire par EBSD ne 
nous a pas permis de mettre en évidence une modification de la forme et/ou de la taille des grains dans 
cette zone. La structure granulaire de la ZAT est donc considérée identique à celle du matériau de base, 
comme remarqué par Fabregue (Fabregue, 2004).  
Ces morphologies de grains observées dans la zone fondue et généralement résultantes du 
soudage laser des alliages d’aluminium ont une influence significative sur la présence de certains défauts 
de soudure comme la fissuration à chaud et sur les propriétés mécaniques des pièces assemblées 
(Hunziker et al, 2000) (Wang et al., 2016). 
L’étendue de la zone de chacune des microstructures générées dépend fortement des paramètres 
opératoires (Figure III-5). 
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La soudure réalisée avec un haut niveau de densité de puissance et de fluence (ici 1,4 107 W.cm-2 
et 637 J.mm-2, condition A) ne présente presque pas de germination en zone centrale. Le centre de la 
soudure est constitué d’un ensemble de grains colonnaires quasiment parallèles à la direction de soudage 
trainés sur une distance très importante, et comportant très peu de nouveaux grains équiaxes ou en 
« goutte d’eau ». Les fortes densités de puissance induisent un fort gradient thermique de solidification 
et favorisent la formation des grains colonnaires qui se solidifient suivant la direction de soudage. Pour 
cette condition de soudage (A), l’inclinaison des grains colonnaires varient du bord de la soudure vers son 
centre. Leur morphologie incurvée semble attester de la morphologie elliptique du bain liquide induite 
par une densité d’énergie importante. Les germinations de grains en zone centrale sont plus nombreuses 
pour les cordons obtenus pour des niveaux énergétiques linéiques moindres (cordons B, C et D). Le cordon 
D, obtenu avec une faible densité de puissance et une fluence très modérée est nettement plus étroit que 
les trois autres. Il présente en outre une plus grande densité de grains en zone centrale car il a été réalisé 
avec une vitesse de soudage importante (Tableau III-1). Les grains orientés selon la direction <100> se 
développent de manière privilégiée à partir de la ligne de fusion (cartographies IPF y de la Figure III-5 et 
cartographies IPF x de la Figure III-6).  
 
 
Figure III-6 : Cartographies EBSD, codées en IPF, des quatre cordons retenus pour l’analyse (plan L-TC). 
 
La Figure III-7 présente la structure granulaire axiale et colonnaires des soudures optimisées A, B, 




Figure III-7 : Analyse de l’évolution de la structure granulaire dans la zone fondue (a) soudure A, (b) soudure B, 
(c) soudure C et (d) soudure D ; la zone fondue est délimitée par un trait bleu, la zone axiale par une ligne rouge. 
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A partir de ces observations micrographiques, nous avons estimé la largeur de la zone axiale de 
chacune des quatre soudures en considérant que les grains parallèles ou faiblement inclinés à l’axe de la 





Figure III-8 : Evolution de la largeur de la zone axiale en fonction de (a) la densité de puissance, (b) la densité 
d’énergie et (c) la vitesse de soudage. 
 
Pour expliquer la densité et l’orientation des grains dans la zone fondue, nous avons estimé la 
vitesse de solidification dans cette zone fondue en mesurant l’angle α entre la direction de soudage et le 
front de solidification à partir de l’orientation des chevrons à la surface endroit et envers des soudures 
optimisées comme présenté à la Figure III-9. Les chevrons sont ici considérés comme des marqueurs 
fiables de la géométrie postérieure du bain de fusion. La vitesse de déplacement du front de solidification 
est liée à la vitesse de soudage par la relation suivante : 
𝑅 = 𝑉𝑠 cos α                 eq. (1) 
Avec : 
R = vitesse de croissance linéaire en un point du front de solidification (cm.min−1), 
Vs = vitesse de soudage (cm.min−1), 
α = angle entre la direction de soudage et la direction de croissance du solide (rad). 
Les mesures de l’angle α ont été réalisées avec le logiciel d’analyse d’images ImageJ sur des 
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réalisées à partir des conditions de soudage optimisées ont été analysées. La distance à l’axe du cordon d 




Figure III-9 : Détermination de l’angle α entre la direction de soudage et la direction de solidification (condition 
A, I = 1,4 107 W.cm-2 et F = 637 J.mm-2) (a) endroit et (b) représentation schématique de la méthode de mesure 
de l’angle α. 
 
L’angle α ne varie presque pas entre les zones endroit et envers de la soudure (Figure III-10). En 
effet, l’orientation des chevrons est quasiment symétrique même si la taille de la zone fondue est 
généralement moins large dans la zone envers. Néanmoins cet angle dépend des paramètres de soudage. 
La Figure III-10 présente l’évolution de l’angle α en fonction de la vitesse de soudage. Ces mesures ont été 
réalisées à une distance d de l’axe de la soudure. Pour optimiser les résultats, un ensemble de dix mesures 
a été effectué sur chaque cordon de soudure. L’analyse des résultats montre que, lorsque la vitesse de 
soudage augmente, l’angle α diminue puis atteint rapidement une valeur limite. La vitesse de soudage 
limite est estimée à 4 m.min-1. 
 
 
Figure III-10 : Relevé de l’angle de chevron α en fonction de la vitesse de soudage. 
 
Outre la différence observée sur l’orientation des chevrons entre les soudures optimisées de 
soudage nous remarquons une différence sur leur forme comme observée à la Figure III-11 pour les 
soudures A, B, C et D. Les chevrons de forme « C » (Figure III-11(a)) ont été observés sur l’ensemble des 
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III-11(b), Figure III-11(c) et Figure III-11(d)) sont observés sur des soudures réalisées à une vitesse de 
soudage plus élevée. Ces comportements sont généralement dus à la forme du bain de fusion qui définit 





Figure III-11 : Orientations des chevrons à la surface des quatre cordons étudiés : (a) condition A, (b) condition B, 
(c) condition C et (d) condition D. 
 
Lorsque la vitesse de soudage augmente, le bain de fusion s’étire vers l’arrière en créant un front 
de solidification plan. Les grains croissent alors perpendiculaires au front de solidification dans la direction 
du gradient maximal de température comme le montrent les analyses EBSD des quatre cordons étudiés 
(Figure III-5 et Figure III-6). A partir des résultats de mesure de l’angle α (au centre de la soudure) et de 
l’éq. (1), nous avons déterminé la vitesse de déplacement du front de solidification (R en cm.min-1) pour 




Figure III-12 : Evolution de la vitesse de croissance du front de solidification en fonction de la densité d'énergie. 
(a)
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L’analyse des résultats montre que le soudage à forte densité d’énergie induit un faible gradient 
thermique dans le matériau et par conséquence diminue la vitesse de croissance des grains en tout point 
du front de solidification. Une forte vitesse de croissance du front de solidification favorise la formation 
des grains axiaux au centre de la soudure. Ceci explique la plus grande densité de grains axiaux observés 
sur le cordon D (Figure III-8). Nous avons mesuré la vitesse de croissance du front de solidification du bord 
vers le centre de la soudure pour chacun des cordons A, B, C et D présentés à la Figure III-11. Les résultats 
des mesures sont présentés en annexe 2. La Figure III-13 présente l’évolution de la vitesse de croissance 
du front de solidification en fonction de la distance au centre de la soudure. L’analyse des résultats montre 
que la vitesse de croissance du front de solidification diminue du centre vers le bord de la soudure. Le 
cordon A soudé à une vitesse faible et à une densité d’énergie élevée présente des chevrons en « C » 
entrainant une variation importante de la vitesse de croissance du front de solidification. Au contraire les 
cordons B, C et D présentent des chevrons plus ou moins en « ˂ » et par conséquent R ne varie presque 
pas après deux cent micromètres de l’axe de la soudure. Ces derniers ont été réalisés à une densité 
d’énergie beaucoup plus faible que la condition A entrainant une vitesse de croissance du front de 
solidification plus élevée. R est donc corrélée à la densité d’énergie.  
 
 
Figure III-13 : Evolution de la vitesse de croissance du front de solidification en fonction de la distance au centre 
de la soudure. 
 
Une comparaison de ces résultats avec les analyses EBSD (Figure III-5), montre qu’une vitesse de 
croissance élevée favorise la formation de grains axiaux au centre de la soudure. En effet, la forme du bain 
de fusion a une forte influence sur la structure granulaire de la zone fondue. Un bain de fusion étiré vers 
l’arrière, obtenu avec une vitesse de soudage élevée, induit de faibles variations du gradient thermique 
entre l’axe et le bord de la soudure et des vitesses de solidifications élevées entrainant une forte 
germination de grains axiaux. Une telle structure granulaire est typique des soudures effectuées à haute 
densité d’énergie et à vitesse de soudage élevée. Lorsque le bain de fusion est elliptique, des variations 
importantes de l’amplitude et de la direction du gradient thermique entre l’axe et le bord de la zone 
fondue sont observées entrainant une orientation différente des grains. Ce gradient thermique favorise 
la formation d’une structure colonnaire grossière (Katayama, 2013) (Brooks, 1996). 
Il est important de noter que la microstructure résultante du procédé de soudage laser d’alliages 
d’aluminium est très complexe. En effet, pour certaines conditions de soudage, la forme et l’orientation 
des chevrons varient le long de la soudure (Figure III-14). Ceci montre l’hétérogénéité du gradient 
























































Figure III-14 : Variation de la forme et de l’orientation de la forme des chevrons le long de la soudure (Conditions 
P4, I = 5,53 106 W.cm-2 et F = 177 J.mm-2). 
 
Ces morphologies de grains observées dans la zone fondue et généralement résultantes du 
soudage laser des alliages d’aluminium ont une influence significative sur la présence de certains défauts 
de soudure comme la fissuration à chaud et sur les propriétés mécaniques des pièces assemblées (Wang 
et al., 2016) (Hunziker et al., 2000). Pour compléter ces résultats de caractérisation microstructurale, la 
microstructure de la zone fondue est par la suite étudiée à l’échelle des dendrites. Ces observations ont 
été effectuées au microscope optique et au microscope électronique à balayage.  
III.2.2 Structure dendritique et estimation de la vitesse de solidification 
Dans les soudures de l’alliage AA6061-T4, l’analyse plus fine de la microstructure dans la zone 
fondue révèle une structure dendritique de formes équiaxe et colonnaire. Les micrographies optiques 
sont présentées à la Figure III-15. Des dendrites équiaxes ont été observées au centre de la ZF tandis que 
dans les zones périphériques de la ZF, les dendrites sont colonnaires, orientées suivant le gradient 
thermique lors de la solidification. 
 
  
Figure III-15 : Micrographies optiques de la structure dendritique observée dans la zone fondue après attaque 
chimique au réactif de Keller (condition P8, I = 8,32 106 W.cm-2 et F = 140 J.mm-2) ; (a) vue générale et (b) vue de 
détail. 
 
Cette microstructure est caractéristique de la vitesse et de la quantité d’énergie lors du soudage 
laser qui interviennent sur les conditions de solidification du bain liquide. Cette croissance dendritique de 
type colonnaire est favorisée par la vitesse de solidification importante de cet alliage à fort coefficient de 
partage. Notons que les hétérogénéités chimiques dans le cordon pendant la solidification du bain de 
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D’une manière générale, toutes ces transformations microstructurales générées dans la zone 
fondue sont fonction du gradient de température et du temps de refroidissement du bain liquide. Afin 
d’estimer la vitesse de refroidissement, nous avons mesuré la distance inter-dendritiques secondaire λ2 
(Figure III-16), correspondant à l’espacement entre les bras secondaires des dendrites dans la zone 
fondue. Ces mesures ont été réalisées sur des micrographies MEB obtenues sans attaque chimique sur 
l’ensemble des soudures optimisées. Les résultats complets sont disponibles dans l’annexe 3. Chaque 




Figure III-16 : Micrographies montrant l’espacement entre les bras dendritiques secondaires λ2 dans la zone 
fondue (condition P6, I = 7,08 106 W.cm-2 et F = 300 J.mm-2) : (a) image optique et (b) image MEB. 
 
La Figure III-17 permet de mettre en évidence que la taille des bras secondaires des dendrites 
augmente en fonction de la quantité d’énergie reçue par le matériau. Selon les conditions de soudage, λ2 
varie de 2 µm à 6 µm en moyenne. Ces valeurs sont comparables à celles mesurées par Fabregue 
(Fabregue, 2004). Nous remarquons un écart-type assez important sur les mesures. Cela peut être lié au 
niveau de précision de la technique utilisée pour l’estimation de λ2 mais aussi de l’orientation des 
dendrites par rapport au plan de la section métallographique. Pour les soudures optimisées, les temps de 
solidification estimés sont compris entre 0,015 et 0,3 secondes. 
 
 
Figure III-17 : Variation de l’espacement entre les bras dendritiques secondaires λ2 dans la zone fondue des 
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Dans la zone affectée thermiquement, la caractérisation de la structure granulaire par EBSD ne 
nous a pas permis de mettre en évidence une modification de la forme et/ou de la taille des grains dans 
cette zone. La structure granulaire de la ZAT est donc considérée identique à celle du matériau de base 
comme remarqué par Fabregue (Fabregue, 2004). Néanmoins, la ZAT du cordon de soudure a été analysée 
par microscopie optique afin de mettre en évidence les phénomènes de liquation et de micro-ségrégation 
dans cette zone. 
III.2.3 Phénomène de liquation 
Dans la zone affectée thermiquement, l’analyse EBSD a montré une microstructure proche à celle 
du matériau de base. Cette zone est restée à l’état solide malgré la chaleur reçue. Néanmoins, l’analyse 
au MO et au MEB a révélé une fusion de certains joints de grain et parfois même une fusion partielle à 
l’intérieur des grains situés dans cette zone (Figure III-18). Ce phénomène est communément appelé 
liquation. Les joints de grain étant des zones sensibles à la température, la liquation consiste à la fusion 
des phases se trouvant dans ces zones lors de l’augmentation de la température. Elle peut être aussi 
accompagnée par la formation de nouvelles phases lors du refroidissement (Fabregue, 2004). 
 
  
Figure III-18 : Micrographies optiques de l'interface ZAT/ZF (a) vue générale d’une ZAT présentant une liquation 
étendue et (b) vue de détail des liquations et de leurs zones de déplétions associées (condition A). 
 
La liquation est liée au cycle thermique subi par le matériau dans la zone affectée thermiquement 
donc elle dépend fortement des paramètres de soudage et des propriétés thermiques du matériau. Par 
exemple une augmentation de la vitesse de soudage induit une diminution de l’étendue de la zone de 
liquation. Nos observations microscopiques montrent que ce phénomène peut s’étendre jusqu’à 400 µm 
dans la ZAT pour des densités de puissance élevées et des vitesses de soudage faibles (Figure III-3). 
Dans l’analyse de la zone affectée thermiquement, les observations microscopiques n’ont pas 
permis de révéler l’existence de nouvelles phases formées pendant le refroidissement. D’anciens travaux 
(Fabregue, 2004) ont écarté l’hypothèse de la précipitation intergranulaire au profit de celle du 
phénomène de liquation. Ils soutiennent que le coefficient de diffusion de certains éléments d’alliage 
comme le fer et le manganèse dans la matrice d’aluminium α (Al) est très faible donc la précipitation de 
ces éléments lors d’un bref traitement thermique à l’état solide (temps de solidification estimé à 0,17 s) 
n’est donc pas possible. Une des conséquences de la liquation est qu’elle peut induire de la fissuration 
intergranulaire dans la zone affectée thermiquement pendant le soudage laser des alliages d’aluminium 
(Liu et al., 2014). En effet, ces espaces semi solides sont des sites privilégiés pour l'amorçage de fissures 
intergranulaires. Malgré le soudage en mode keyhole avec la petite fibre, une optimisation des 
paramètres de soudage permet d’obtenir des soudures avec une faible zone de liquation (˂ 100 µm) afin 
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Outre le phénomène de liquation dans la zone affectée thermiquement, le soudage laser en mode 
keyhole peut induire une perte d’éléments chimiques au sein de la zone fondue par vaporisation. Cette 
perte d’éléments chimiques dépend considérablement de la quantité de chaleur reçue par le matériau et 
de la température de vaporisation des éléments d’alliages. Dans cette étude, ce phénomène a été analysé 
par spectrométrie EDX. 
III.2.4 Etude de la vaporisation d’éléments chimiques 
Dans le cas de l’alliage AA6061, le soudage laser peut entrainer une perte d’éléments solutés à 
basse température de vaporisation, tels le magnésium et le zinc. Dans notre cas de soudage autogène, 
donc sans possibilité de contrecarrer ce phénomène, il est donc important d’évaluer une possible perte 
de magnésium, qui limiterait le durcissement structural ultérieur. Les résultats d’une filiation de 
composition chimique de Mg, Si, Fe et Zn pour les quatre conditions de soudage optimisées A, B, C et D 
sont présentés sur la Figure III-19. Le Tableau III-2 donne les valeurs de mesures ponctuelles dans le MB, 




Figure III-19 : Profils de composition des éléments d’alliages Mg, Si, Fe et Zn dans les soudures (a) condition A (b) 
condition B (c) condition C et (d) condition D obtenus par EDX. 
 
Malgré le soudage en mode keyhole, ces résultats ne semblent pas révéler de pertes significatives 
en magnésium dans la zone fondue, et ce quels que soient les paramètres de soudage. Au contraire, une 
baisse de 50 % sur la teneur en zinc dans la zone fondue a été constatée. La température de vaporisation 
du zinc étant très basse comparée à celle des autres éléments d’alliage (Tableau I-6). Les teneurs 
ponctuelles importantes en fer observées sur ces profils de composition correspondent à des particules 
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ce qui peut rendre difficile l’analyse semi-quantitative. Le résultat obtenu peut être entaché par le degré 
de précision de la technique de mesure mise en œuvre. 
 
Tableau III-2 : Analyses EDX locales de la composition chimique des différentes zones du cordon A. 
Composition (% en masse) MB ZAT ZF 
Al Bal. Bal. Bal. 
Mg 0,85 0,8 0,79 
Si 0,48 0,46 0,46 
Fe 0,09 0,10 0,13 
Zn 0,18 0,15 0,09 
Autres 0,45 0,47 0,44 
 
La zone fondue des cordons de soudure optimisés a été analysée afin d’étudier un autre 
phénomène d’ordre métallurgique : la micro-ségrégation. Pendant le soudage par faisceau laser, en raison 
de l’apport de chaleur élevé (soudage en mode keyhole), les particules se trouvant dans la zone fondue 
du métal de base se dissolvent tandis que d’autres particules se reforment au cours du refroidissement 
par micro-ségrégation. L’analyse de ces phases secondaires a été réalisée par différents moyens 
techniques et à différentes échelles. 
III.2.5 Micro-ségrégation et précipitation inter-dendritique 
La micro-ségrégation est un phénomène assez présent lors du soudage laser d’alliages 
d’aluminium. Dans notre étude, ce phénomène a été analysé par microscopie optique puis par 
microscopie électronique à balayage en mode électrons rétrodiffusés (Figure III-20). La Figure III-20(a) 
illustre un contraste différent observé dans les zones inter-dendritiques. Ceci résulte de la micro-
ségrégation des solutés dans ces zones. Les micrographies électroniques révèlent qu’au sein de ces 
mêmes zones cohabitent des composés offrant des contrastes chimiques très différents (Figure III-1(b)). 
 
  
Figure III-20 : Micrographies optiques (a) et en électrons rétrodiffusés (b) de la zone fondue de la soudure A. 
 
Les analyses par spectrométrie à dispersion d’énergie X dans ces zones ont révélé la nature de la 
micro-ségrégation inter-dendritique (Figure III-21). Les précipités préalablement observés dans le 
matériau de base sont dissouts laissant place à des zones inter-dendritiques très riches en éléments 
solutés comparées au cœur des dendrites. Ces phases inter-dendritiques constituent des précipités 
formés par micro-ségrégation. Leur composition chimique est estimée par analyse semi-quantitative EDX. 
Elles sont constituées de particules riches en Mg et Si et des particules contenant majoritairement du Fe. 
La teneur importante en aluminium mesurée est due à la solution solide analysée également compte-tenu 










Figure III-21 : Analyses EDX localisées mettant en évidence la nature de la micro-ségrégation inter-dendritique 
dans la ZF de la soudure A. 
 
Des analyses EDX proches de la zone de fusion ont confirmé la présence de précipités dissouts 
dans les joints de grains situés dans la zone de liquation (Figure III-22). Cette dissolution de précipités 





Figure III-22 : Analyse EDX mettant en évidence la microségrégation de quelques éléments chimiques dans une 
zone de liquation (condition B). 
 
Ces résultats de caractérisation microstructurale et d’étude de la vaporisation d’éléments 
chimiques et de la micro-ségrégation montrent que le soudage par faisceau laser n’est pas un procédé 
neutre sur les pièces à assembler. En effet, outre les défauts de géométrie, il induit des défauts 
métallurgiques ainsi que d’importants changements microstructuraux pouvant réduire drastiquement les 
2 mm
Eléments (% en masse) Matrice MgFeSiCu MgSi
Al 98,52 96,26 97,95
Mg 1,03 1,37 1,25
Si 0,09 0,98 0,30
Ti 0,01 0,02 0,02
Cr 0,10 0,11 0,07
Mn 0,02 0,06 0,06
Fe 0,07 0,87 0,15
Cu 1,03 1,37 1,25
Zn 0,06 0,07 0,07
10 µm
10 µm 10 µm 10 µm
Al Mg Si
10 µm 10 µm
Fe Cu
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propriétés mécaniques du matériau. Afin de pallier à ceci, il est classiquement réalisé un post-traitement 
T6 après soudage (Fabregue, 2004) (Yamaoka et al., 2001). 
III.3 Microstructure du matériau de base et des cordons après un post-traitement T6 
Dans cette étude, un traitement thermique de type T6 a été réalisé sur les coupons soudés aux 
conditions A, B, C et D afin d’étudier son effet sur le comportement mécanique global et local des 
assemblages soudés. Les paramètres du traitement thermique opéré ici sont les suivants :  
 Mise en solution à 580°C pendant 30 minutes, dans un four à convection forcée sous air, 
 Trempe à l’eau fraiche, 
 Revenu à 180°C pendant 2h, dans une étuve sous air. 
La structure granulaire des quatre conditions A, B, C et D a été analysée par EBSD après le post-
traitement thermique (plan L – TL). Les cartographies sont présentées à la Figure III-23. Le trait blanc 
horizontal sur la cartographie correspondante à la soudure D est un artéfact de mesure. Ces résultats 
révèlent des structures granulaires similaires à celles observées à l’état brut de soudage (Figure III-5). La 
taille, la forme et l’orientation des grains situés dans les différentes zones de l’assemblage soudé (MB, 
ZAT et ZF), sont quasiment identiques avant et après post-traitement. En se basant sur cette analyse et 
l’étude bibliographique, il semble que le post-traitement thermique T6 n’a pas modifié la structure 




Figure III-23 : Cartographies EBSD, codées en IPF, des quatre cordons retenus pour l’analyse (plan L – TL). 
 
L’analyse des particules grossières présentes dans le matériau de base à l’état T6 a été réalisée au 
microscope optique. Cette étude est réalisée uniquement dans le plan L-TL. Comme dans le matériau à 
l’état T4, la différence de contraste a révélé la présence de précipités grossiers dans le matériau à l’état 
de revenu. Ces derniers sont les particules Mg2Si et les intermétalliques au fer de type Al(Cr,Mn,Fe)Si 
comme présenté à la Figure III-24. Leur nature a été confirmée par analyse EDX. 


















Figure III-24 : Micrographie obtenue au MO montrant différents intermétalliques grossiers présents dans la tôle 
AA6061-T6 (plan L – TL). 
 
Une étude statistique sur la taille et la quantité des particules a révélé une diminution du nombre 
de particules Mg2Si présentes dans le matériau à l’état T6 si on le compare au T4 comme présenté à la 
Figure III-25(b). Cette diminution du nombre de particules Mg2Si pouvant être due à leur dissolution 
complète (pour les plus petites) ou partielle (pour les plus grosses) pendant l’étape de mise en solution. 
Leur température typique de dissolution est de 595 °C selon la coupe pseudo binaire Al-Mg2Si du 
diagramme de phase ternaire de l'alliage Al-Mg-Si (cf. Figure I-1) (Maisonnette et al., 2011) (Wante, 1999). 
Néanmoins, leur dissolution a été observée à une température de 570 °C (temps de maintien d’ 1 min) 
induisant une baisse de leur quantité de 1,58 % à presque zéro dans une tôle AA6014 (He et al., 2017). 
Cette température est nettement inférieure à la température à laquelle la mise en solution a été réalisée. 
Quant aux intermétalliques riches en fer, leur température de dissolution est largement supérieure à la 
température de mise en solution par conséquent leur densité dans le matériau n’a presque pas été 
modifiée par le traitement thermique T6 réalisé (Figure III-25(a)).  
 
  
Figure III-25 : Distribution de taille des intermétalliques grossiers dans les trois plans en fonction de leurs aires 
 (plan L – TL) (a) particules au fer et (b) particules Mg2Si. 
 
Outre les particules grossières, des particules très fines ont été observées mais leur taille 
nanométrique rend impossible leur analyse au MEB. Des analyses au MET, pourrait permettre de les 
identifier et les quantifier. L’étude bibliographique a montré que le revenu « au pic de dureté » des 
alliages aluminium Al-Mg-Si induit à la précipitation de dispersoïdes responsables du durcissement de 
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La Figure III-26 présente l’état de la microstructure de la zone fondue après le post-traitement. 
Dans cette fondue une légère modification de la composition chimique a été observée. En effet, le 
contraste est moins important si nous la comparons à l’état brut de soudage (cf. Figure III-21). 
 
 
Figure III-26 : Micrographie MEB montrant la microstructure de la zone fondue après post-traitement T6. 
 
Dans la zone affectée thermiquement, les zones de liquation sont toujours observées malgré le 
traitement de revenu (Figure III-27). Par contre, nous remarquons une réorganisation de la 
microstructure. En effet, à l’état brut de soudage, les principaux éléments ségrégés sont répartis de façon 
homogène aux joints de grains (Figure III-27(a) tandis qu’après revenu, le magnésium et le silicium 
ségrégés dans ces zones semblent se regrouper pour former des amas de particules riches en magnésium 
et en silicium (Figure III-27(b). Quant au fer, il semble diffuser à l’intérieur de la matrice α (Al). 
 
  
Figure III-27 : Analyses EDX mettant en évidence la microségrégation dans une liquation dans la ZAT (condition 
D) : (a) A l’état brut de soudage et (b) après post-traitement T6. 
 
L’étude de la microstructure du matériau et des soudures post-traitées montre que le traitement 
thermique de revenu n’a pas d’effet remarquable sur la structure granulaire. Par contre, la microstructure 
locale (nature et quantité de phases) dans la tôle et dans différentes zones de l’assemblage soudé a été 
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mécanique du matériau de base et des assemblages soudés a été étudiée avant et après post-traitement 
thermique. 
III.4 Comportement mécanique des assemblages soudés  
Un des verrous de l’application du soudage par faisceau laser dans certains domaines industriels 
est l’abattement des propriétés mécaniques des assemblages. Afin de limiter cette diminution de 
propriétés mécaniques, il est courant de réaliser un traitement thermique post-soudage afin de régénérer 
en partie la microstructure de l’alliage. Dans cette partie, l’étude générale du comportement mécanique 
des assemblages porte sur toutes les soudures viables obtenues dans le domaine de soudabilité. L’étude 
locale des propriétés mécaniques des cordons sans et avec post-traitement thermique a été menée sur 
les quatre cordons précédemment sélectionnés (Tableau III-1). A l’état brut de soudage, les tests de 
propriétés mécaniques ont été réalisés environ 1 mois après le procédé de soudage. Sur les éprouvettes 
post-traitées, les tests sont effectués une semaine après le traitement thermique. 
III.4.1 A l’état brut de soudage  
III.4.1.1 Tenue mécanique en traction 
Les éprouvettes de traction (trois par cordon de soudure) ont été découpées comme schématisé 
à la Figure III-28. Leur géométrie ainsi que les paramètres de découpe par faisceau laser sont décrits au 
chapitre II. Les conditions d’essais sont identiques à celles utilisées pour la caractérisation des propriétés 
mécaniques de l’alliage 6061. Les essais de traction sont réalisés perpendiculairement à la direction de 
soudage c’est-à-dire suivant la direction travers long (TL). 
 
 
Figure III-28 : Schéma de prélèvement des éprouvettes de traction dans les coupons soudés. 
 
L’ensemble des soudures réalisées à partir des conditions de soudage optimisées a été étudié. La 
Figure III-29 présente les courbes du comportement en traction des assemblages soudés et du matériau 











Figure III-29 : Courbes contrainte-déformation du métal de base et des assemblages soudés. 
 
Les résultats des essais de traction montrent que le comportement élasto-plastique des 
assemblages est comparable à celui du matériau de base. Toutefois, leur ductilité est environ deux fois 
plus faible que celle du métal de base. La rupture semble s’initier dans les cordons de soudure, sinon dans 
leurs ZAT, et ce de manière systématique. Cette perte de ductilité est donc liée aux transformations 
métallurgiques qui ont eu lieu dans la soudure. Pour rappel, la norme utilisée dans cette étude pour la 
détermination du domaine de soudabilité de l’alliage AA6061-T4 n’inclut pas des critères mécaniques 
pour l’optimisation des assemblages soudés.  
Selon les paramètres de soudage, une forte différence a été observée sur le comportement en 
traction des éprouvettes soudées. Les assemblages présentant une zone de fusion plus large sont plus 
sensibles à la rupture par conséquent leurs propriétés en traction sont plus faibles comme c’est visible sur 
la Figure III-30. L’effet de la microstructure locale de la zone fondue sur les propriétés en traction a donc 
été étudié. La Figure III-31 indique que les propriétés en traction à la rupture des assemblages soudées 
augmentent quand l’étendue de la zone axiale croit comme observé par Zhang et al. (Zhang et al., 2016). 
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Figure III-31 : Propriétés mécaniques des assemblages en fonction de la largeur de la zone axiale (a) contrainte à 
la rupture et (b) déformation à la rupture. 
 
L’évolution de la contrainte maximale de traction (Rm) et de la déformation à la rupture (A %) des 
assemblages optimisés en fonction de l’espacement entre les bras dendritiques secondaires est présentée 
à la Figure III-32. Les propriétés en traction les plus faibles sont obtenues avec les soudures dont 
l’espacement entre les bras des dendritiques secondaires dans la zone fondue est plus importante. 
 
 
Figure III-32 : Propriétés mécaniques des assemblages en fonction de l’espacement des bras dendritiques 
secondaires mesurés en zone fondue. 
 
Les faciès de rupture sont observés et analysés au MEB (Figure III-33). Ceux-ci présentent des 
cupules sur toute leur surface, signe d’une rupture ductile. Le fond des cupules retient parfois des 
particules de seconde phase. Sous certains aspects, la périodicité et la taille des motifs ne sont pas sans 
rappeler l’architecture dendritique caractéristique de la zone fondue. 
L’analyse des résultats des essais de traction des assemblages soudés révèlent une corrélation 
entre la taille et la microstructure locale de la zone fondue et leurs propriétés en traction. Il est cependant 
à noter que ces éprouvettes n’ont pas été rectifiées ni polies, et un effet géométrique pourrait être pris 
en compte. Les creux ou caniveaux peuvent aussi provoquer des variations de section de l’éprouvette 
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Figure III-33 : Faciès de rupture des éprouvettes de traction, pour les soudures sélectionnées, brutes de soudage 
(a) soudure A, (b) (soudure B), (c) soudure C et (d) soudure D. 
 
Pour compléter ces résultats et tenter de comprendre le comportement mécanique local des 
différentes zones de la soudure, le champ de déformation au cours des essais de traction a été mesuré 
par corrélation d’images grâce à un système de caméra 2M couplé au logiciel ARAMIS. Seules les soudures 
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A et D dont les micrographies optiques en coupe transverse sont présentées à la Figure III-34 ont été 
étudiées. La soudure A présente un « bombé » endroit d’épaisseur environ 23 µm tandis que sur la 
soudure D aucune irrégularité de section n’a été observée. 
 
 
Figure III-34 : Micrographies optiques de soudures en coupe transverse (a) soudure A et (b) soudure B. 
 
Avant la réalisation de l’essai de traction, les éprouvettes sont recouvertes d’un mouchetis de 
peinture, filmé par une caméra durant l’essai. Les images de ce mouchetis sont ensuite comparées à 
l’image initiale et permet ainsi de déterminer un champ de déplacement dont on peut extrapoler ensuite 
un champ de déformation. La méthodologie utilisée par le logiciel ARAMIS pour le calcul des champs de 
déplacement et de déformation est notamment décrite et étudiée de manière détaillée par Fazzini 
(Fazzini, 2009). D’un point de vue macroscopique, le comportement mécanique de ces éprouvettes est 
conforme aux résultats précédemment évoqués. Ainsi, la Figure III-35 et le Tableau III-3 présentent les 
courbes et les propriétés en traction des soudures respectivement. 
 
 
Figure III-35 : Courbes contrainte-déformation conventionnelles des assemblages soudés A et D (brut de soudage 
non poli). 
 
La soudure A, obtenue avec les plus hautes densités d’énergie et de puissance, a les plus faibles 
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plus faibles. Le « bombé » présent sur la soudure A peut aussi avoir une influence néfaste sur le 
comportement mécanique de l’assemblage. En effet, les zones périphériques du « bombé » constituent 
des zones de contraintes et favorise l’initiation de fissure lors de l’essai de traction (Zhang et al., 2016). 
Ces différences de propriétés en traction entre les soudures A et D confirment les résultats précédemment 
obtenus. La soudure A constituée d’une zone fondue plus large et d’un espacement interdendritique plus 
élevé que la soudure D. 
Tableau III-3 : Propriétés en traction des assemblages soudés A et D choisis dans l’étude (brut de soudage non 
poli). 
Conditions de soudage Rm (MPa) A (%) Zone de rupture 
A 235 8,4 Soudure 
D 255 12,2 Soudure 
 
Les champs de déformation de ces assemblages A et D sont donnés sur la Figure III-36 pour 
différentes déformations rationnelles moyennes de la zone étudiée (3 %, 3,75 % et 5 % respectivement).  
 
 
Figure III-36 : Comparatif des champs de déformation locale sur les éprouvettes sélectionnées A et D à des 
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Nous remarquons une forte hétérogénéité sur la déformation locale de l’assemblage soudé 
quelles que soient les paramètres de soudage. En effet, la zone fondue et la zone affectée thermiquement 
présentent plus de déformation que le matériau de base pendant l’essai de traction. Les contraintes 
semblent concentrées dans ces zones entrainant des niveaux de déformation importants. Cette 
hétérogénéité du niveau de déformation peut provenir des variations de section observées sur les 
micrographies optiques des soudures et/ou des modifications microstructurales induites par le procédé 
de soudage. En comparant les soudures A et D, nous remarquons que pour la soudure A, les déformations 
maximales sont présentes aux interfaces ZF / ZAT tandis que pour la soudure D, le comporte est presque 
homogène dans ces zones. Ceci semble confirmée l’existence de zones de contraintes aux périphéries de 
la ZF de la soudure entrainant les fortes déformations concentrées dans ces zones. Pour la soudure D, les 
hétérogénéités observées semblent être induites par une modification de microstructure. La sensibilité 
de cette zone à la déformation peut être expliquée par la dissolution des particules grossières par 
liquation. Par contre pour la condition A, la modification de la microstructure est couplée aux irrégularités 
géométriques de l’assemblage soudé. En effet, les éprouvettes n’étant pas polies avant la réalisation des 
essais de traction, les variations de section dues aux « bombés », caniveaux ou creux, endroit et envers, 
peuvent perturber l’analyse des propriétés en traction de certains assemblages (Zhang et al., 2016). 
Pour analyser ces résultats de mesure du champ de déformation par corrélation d’images, nous 
avons moyenné sur la largeur de la zone analysée de l’éprouvette la déformation ɛ̅xx, et ce pour différents 
niveaux de déformation moyenne du matériau de base ɛ̅xx(MB). Cette approche nous permet de cerner 
un comportement moyen des différentes zones de l’assemblage. La Figure III-37 présente une synthèse 
de ces résultats obtenus avec une résolution spatiale en déformation de 0,42 mm. La résolution spatiale 
est définie comme étant le plus petit domaine permettant d’assurer une mesure statiquement 
indépendante des autres mesures. Elle est à mettre en relation avec la taille des zones qui nous 
intéressent à savoir des largeurs de zone fondue de l’ordre du millimètre. Cette valeur a été fixée pour 
l’ensemble des mesures pour faciliter leur comparaison. 
 
Soudure A Soudure D 
 
Figure III-37 : Déformation moyenne ɛ̅xx de chaque point d’abscisse x de l’assemblage pour différentes valeurs de 
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Pour chacune des conditions A et B, la déformation locale maximale est enregistrée dans les zones 
périphériques de la zone fondue (ZF) c’est-à-dire très certainement dans la zone affectée thermiquement 
(ZAT). La sensibilité de cette zone à la déformation peut être expliquée par la dissolution des particules 
grossières par liquation et les variations de section aux bords des soudures. 
Afin de comprendre l’effet des modifications microstructurales et des variations de section des 
soudures sur ces résultats, les mesures de champs de déformations locales ont été répétés sur des 
éprouvettes polies (polissage mécanique avec du papier abrasif SiC 1000) issues des assemblages réalisés 
avec ces deux conditions de soudage A et D. La Figure III-38 et Tableau III-4 présentent les courbes 
contrainte-déformation et les propriétés en traction des soudures ainsi préparées. L’analyse du résultat 
révèle que l’élimination de l’hétérogénéité de la section des éprouvettes au niveau de la soudure induit 
une légère amélioration de leurs propriétés en traction. Néanmoins, la zone fondue demeure la zone de 
rupture des éprouvettes. 
 
 
Figure III-38 : Courbes contrainte-déformation conventionnelles des assemblages soudés A et D (brut de soudage 
poli) 
 
Tableau III-4 : Propriétés en traction après polissage des assemblages A et D sélectionnés (brut de soudage poli). 
Conditions de soudage Rm (MPa) A (%) Zone de rupture 
A 253 10,6 Soudure 
D 240 13 Soudure 
 
De la même manière que précédemment, la Figure III-39 présente les champs de déformation des 
soudures A et D à une déformation globale moyenne ɛ̅xx de 3 %, 3,75 % et 6 %. Ces niveaux de déformation 
sont les seuils à partir desquels un surcroit de déformation, localisé au niveau du cordon de soudure, 
devient sensible. Le seuil des 3 % semble pertinent pour la soudure D, alors que celui-ci doit être relevé à 
3,75 % pour le cordon A. La déformation maximale est enregistrée dans la zone fondue de chacune des 
soudures. Ces résultats obtenus sur les éprouvettes polies peuvent être expliqués par la microstructure 
générée par le procédé dans cette zone. Néanmoins, les niveaux de déformation atteints dans les ZF et 
ZAT de ces éprouvettes polies sont globalement bien inférieurs à ceux relevés sur leurs homologues 
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déformations semblent plus homogènes sur ces éprouvettes polies, avec des gradients de déformation 
moins marqués. L’éprouvette soudée avec la condition D présente une déformation locale importante 
dans une zone située dans le matériau de base. Ceci est certainement lié à une réduction de section 
induite par le polissage. Le polissage des éprouvettes est en effet rendu difficile compte tenu de leur faible 
épaisseur (1 mm). Cette zone déformée dans le métal de base déborde de la zone d’intérêt et n’est donc 




Figure III-39 : Comparatif des champs de déformation locale sur les éprouvettes sélectionnées A et D à des 
niveaux de déformation moyenne différents (brut de soudage poli). 
 
Les résultats de mesure de la déformation ɛ̅xx moyennée sur la largeur de la zone analysée sur 
chacune des éprouvettes révèlent un taux de déformations plus important dans la soudure des 
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          Soudure A      Soudure D 
 
Figure III-40 : Déformation moyenne de chaque point d’abscisse x de l’assemblage pour différentes valeurs de la 
déformation moyenne du matériau de base ɛ̅xx(MB), pour les  deux assemblages sélectionnés. 
 
Les résultats de traction obtenus sur les éprouvettes polies et non polies soulignent que les 
irrégularités de géométrie généralement observées sur les soudures participent à un abattement des 
propriétés en traction des assemblages. Pour une déformation moyenne de 4 % dans le métal de base, la 
contrainte apparente de l’assemblage poli est de 205 et 220 MPa pour respectivement les conditions D et 
A (Figure III-38). Les contraintes étaient 205 et 210 MPa pour les assemblages non polis (Figure III-35). 
L’explication la plus plausible de cette augmentation de contrainte de l’éprouvette A polies serait la 
suivante. La suppression du « bombé » limite fortement les concentrations de contraintes (et les 
localisations de déformations associées, voir Figure III-36 et Figure III-37) et dévoile que pour une même 
déformation dans le MB, les ZF se déforment de manière beaucoup plus homogène et à plus haut niveau. 
Il est à noter que la ZF de la soudure D se déforme beaucoup plus que la soudure A (Figure III-39 et Figure 
III-40). Ainsi ce dernier présenterait des contraintes d’écoulement presque comparables à ceux du MB 
(Figure III-40). 
III.4.1.2 Dureté  
Pour mieux appréhender et tenter d’expliquer les comportements mécaniques de ces différents 
cordons, des tests de dureté ont été réalisés à plusieurs échelles, sur des sections transverses des coupons 
soudés. Dans un premier temps, des mesures de dureté sous une charge de 0,5 kg ont été effectuées dans 
les différentes zones des assemblages soudés. Le mode opératoire ainsi que les paramètres d’essais 
restent similaires à ceux décrits au chapitre II. Un ensemble de cinq mesures a été réalisé dans chaque 
zone du cordon (Tableau III-5).  
 
Tableau III-5 : Valeurs de dureté HV0,5 relevées sur les différentes zones des assemblages, brut de soudage. 
Conditions de soudage 
Dureté HV0,5 par Zone (dans le plan TL – TC) 
Métal de base ZAT Zone fondue  
A 
80 ± 4 
72 ± 2 68 ± 2 
B 70 ± 2 65 ± 3 
C 71 ± 1 63 ± 4 
D 70 ± 3 67 ± 2 
 
Les courbes moyennes de chargement/déchargement dans chaque zone de l’assemblage sont 
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MB et la ZAT, écart plus réduit entre ZAT et ZF. Par contre aucune différence significative n’est observée 
entre les différentes conditions de soudage. 
 
 
Figure III-41 : Courbes chargement / déchargement moyennes d’essais de dureté Vickers à une charge de 0,5 kg 
dans les trois zones principales de l’assemblage (brut de soudage). 
 
Pour décrire le gradient de dureté entre ces différentes zones, des filiations de nano-dureté ont 
été effectuées sur des sections métallographiques, à différentes profondeurs sous la face endroit de la 
soudure comme présenté à la Figure III-42.  
 
 
Figure III-42 : Micrographie présentant la position des filiations de nanodureté. 
 
Les résultats de ces filiations sont présentés à la Figure III-43. Quels que soient les paramètres de 
soudage, la dureté de la zone fondue (≈ 1 GPa) est inférieure à celle du matériau de base (≈ 1,2 GPa) qui 
est équivalente à celle de la zone affectée thermiquement. Cette diminution de la dureté dans la zone 
fondue est due à la microstructure de type dendritique, fortement hétérogène qui constitue cette zone, 
alors que le métal de base a subi une mise en solution suivi d’un vieillissement naturel T4, lui conférant 
une microstructure plus homogène et une précipitation plus fine et dispersée. Nous remarquons aussi 
que la dureté des assemblages ne varie pas entre les zones endroit et envers. Selon les paramètres de 
soudage, la dureté des assemblages ne présente pas de différence notable. Seule la zone fondue de la 
soudure réalisée à la condition A présente une dureté légèrement inférieure à celle des autres. Ces 
résultats de nano-dureté sont en accord avec les essais de traction et peuvent justifier la rupture des 
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                Soudure A    Soudure B 
 
 
                Soudure C 
 
    Soudure D 
 
Figure III-43 : Profils de nano-dureté obtenus pour chacun des assemblages soudés, bruts de soudage. 
 
L’analyse de l’ensemble de ces résultats de caractérisation de propriétés mécaniques montre que 
le soudage laser entraine une diminution de la tenue mécanique de l’assemblage. Elle est due aux 
microstructures générées mais aussi aux défauts de soudure engendrés par le procédé.  
III.4.2 Après un post-traitement thermiqueT6 
III.4.2.1 Tenue mécanique en traction  
Les éprouvettes de traction A et D sont prélevées de manière similaire à ce qui a été présenté 
précédemment. La Figure III-44 et le Tableau III-6 présentent leur comportement et leurs propriétés en 
traction respectivement. L’analyse des propriétés en traction obtenues après le traitement T6 révèle une 
augmentation sensible de la résistance mécanique des assemblages. Néanmoins nous observons que le 
traitement T6 entraine une forte réduction de la ductilité des assemblages. Pour chacune des conditions, 
la rupture est observée dans la zone fondue. Comme précédemment observée, le polissage améliore 
légèrement les propriétés en traction des assemblages soudés. Cette augmentation de propriétés est plus 
notable sur la condition A. Ceci est dû à la suppression du « bombé » au niveau de la soudure. Pour la 






















































































































CHAPITRE III : MICROSTRUCTURE ET PROPRIETES MECANIQUES DES CORDONS                                               95 
 
 
(a) Eprouvettes non polies (b) Eprouvettes polies 
 
 
Figure III-44 : Courbes contrainte-déformation des assemblages sélectionnés A et B, traités à l’état T6 (a) 
éprouvettes non polies et (b) éprouvettes polies. 
 
Tableau III-6 : Propriétés en traction des soudures sélectionnées traitées T6, polies et non polies. 
Conditions de soudage Rm (MPa) A (%) Zone de rupture 
Non polies 
A 324 4,4 Soudure 
D 353 8,4 Soudure 
Polies 
A 346 10,0 Soudure 
D 348 10,8 Soudure 
 
La Figure III-45 présente les champs de déformation locale des assemblages non polis et polis 
avant juste la rupture. Sur les éprouvettes non polies, des localisations de déformation marquées sont ici 
mises en évidence dans les périphéries des ZF. Elle révèle que les déformations sont localisées assez 
fortement dans la zone fondue et plus particulièrement à proximité de l’interface ZAT/ZF. Ainsi, malgré le 
traitement de revenu, la microstructure de l’assemblage reste hétérogène et la zone fondue demeure 
plus sensible à la déformation et à la rupture que le matériau de base. Les fortes localisations expliquent 
aussi la ductilité réduite des assemblages.  
 
 Eprouvettes non polies   Eprouvettes polies  
 Soudure A Soudure D   Soudure A Soudure D  
 
Figure III-45 : Champs de déformation εxx relevés sur les éprouvettes sélectionnées traitées T6, avant rupture. 
 
Ces résultats sont corrélés aux mesures de l’évolution de la déformation moyenne ɛ̅xx pour 
différents niveaux de déformation moyenne du matériau de base ɛ̅xx(MB) (Figure III-46). Les déformations 
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ne présentent pas une section constante sur toute l’étendue de leur zone utile. Cette explication semble 
valable lorsque l’on prête attention à la déformation moyenne dans le métal de base. Tout ceci 
permettrait d’abonder dans l’idée que les sections ne sont pas homogènes dans la longueur de la zone 
utile, et ainsi d’expliquer ces ruptures hors de la zone fondue. Toutefois, on note que même après 
polissage, les disparités de déformation entre soudure et métal de base sont présentes. Ceci étant induit 
par un effet de gradient de microstructure. 
 






Figure III-46 : Profils de déformation moyenne  ɛ̅xx relevés sur les éprouvettes post-traitées T6 et non 
polies et polies avant rupture. 
III.4.2.2 Dureté  
Pour tenter de cerner l’origine des comportements mécaniques de ces différentes zones, nous 
proposons, de la même manière que pour les soudures brutes, une analyse par essais de dureté. La 
démarche et les conditions d’essai sont similaires à celles décrites précédemment. Les résultats des essais 
de dureté Vickers HV0,5 sont synthétisés dans le Tableau III-7 et les courbes chargement-déchargement 
moyennes sont présentées à la Figure III-47. 
 
Tableau III-7 : Valeurs de dureté HV0,5 relevées sur les différentes zones des assemblages, post-traité T6. 
Conditions de soudage 
Dureté HV0,5 par Zone (dans le plan TL – TC) 
Métal de base ZAT ZF  
A 
119 ± 3 
120 ± 4 117 ± 2 
B 117 ± 2 114 ± 3 
C 112 ± 4 113 ± 2 
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Figure III-47 : Courbes chargement / déchargement moyennes d’essais de dureté Vickers à une charge de 0,5 kg 
dans les trois zones principales de l’assemblage post-traité T6. 
 
Comparés aux résultats précédemment observés, le traitement thermique améliore 
considérablement la dureté de l’assemblage. Cette augmentation de la dureté est due à la précipitation 
durcissante. Les résultats de mesure de dureté présentent une légère différence entre le MB et la ZAT 
puis entre la ZAT et ZF. Aucune différence significative n’est cependant observée entre les différentes 
zones de la soudure quel que soit la condition de soudage. Ces résultats sont confirmés par des filiations 
de nano-dureté effectuées pour différentes profondeurs de la soudure, comme présenté en partie 
III.4.1.2. Les résultats sont présentés à la Figure III-48. 
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Dans la première partie de ce chapitre, nous avons étudié la microstructure générée par le 
procédé de soudage sur des soudures issues du domaine de soudabilité (conditions optimisées). Cette 
étude a été réalisée avant et après post-traitement thermique T6. A l’état brut de soudage, la structure 
granulaire des différentes zones de l’assemblage soudé a été analysée. Cette microstructure est discutée 
en fonction des conditions de soudage. Les soudures réalisées avec une vitesse de soudage élevée 
présentent une densité de grains axiale plus importante. L’étirement du bain de fusion vers l’arrière induit 
à des vitesses de solidification beaucoup plus faibles et des grains colonnaires moins inclinés par rapport 
à l’axe de soudage. L’espacement des bras dendritiques secondaires a été évalué. L’augmentation de la 
densité d’énergie favorise la croissance des dendrites par conséquent l’augmentation de l’espacement 
des bras dendritiques secondaires. Le procédé de soudage induit des zones de liquation dans la zone 
affectée thermiquement sur une distance pouvant atteindre 400 µm pour les conditions de soudage les 
plus énergétiques. Dans ces zones, une dissolution des particules grossières entrainant des endroits très 
riches en éléments chimiques. Par contre, aucune modification de la taille de la structure granulaire n’a 
été observée dans la zone affectée thermiquement. Une diminution de la teneur en zinc dans la zone 
fondue induite par sa vaporisation a été observée. La microségrégation interdendritique a été mise en 
évidence dans la zone fondue des soudures optimisées. 
Le post-traitement thermique T6 n’a pas d’effet sur la structure granulaire observée dans les 
différentes zones de l’assemblage soudé. Néanmoins, une tendance de précipitations des éléments 
chimiques dans les zones de liquation a été observée.  
La deuxième partie porte sur l’étude des propriétés mécaniques avant et après post-traitement 
des assemblages soudés. A l’état brut de soudage, les résultats de traction obtenus sur l’ensemble des 
conditions optimisées ont montré que le comportement de la zone utile de l’éprouvette avec soudure 
dépend considérablement des caractéristique géométriques et métallurgique de la soudure. En effet, les 
éprouvettes avec les soudures plus larges présentent les propriétés de traction les plus faibles. 
L’augmentation de l’espacement des bras dendritiques secondaires réduit aussi les propriétés en traction. 
Ceci explique le fait que les soudures réalisées avec les paramètres les plus énergétiques ont les propriétés 
en traction les plus faibles. Les mesures de dureté révèlent une microstructure de la zone fondue un peu 
moins dure que celle du métal de base. Par contre aucune différence n’a été observée entre la zone 
affectée thermiquement et le matériau de base. Après traitement T6, une augmentation des propriétés 
mécaniques des assemblages soudés a été observée. Uniquement leur ductilité a baissé. La dureté est 
équivalente dans la zone fondue, la zone affectée thermiquement et le matériau de base. L’augmentation 
de la dureté des zones constitutives de l’assemblage après le post-traitement est induite par une 
précipitation nanométrique comme évoqué par de nombreuse chercheurs (Fu et al., 2014) (Yamaoka et 
al., 2001). Sur deux conditions choisies parmi les conditions optimisées et ayant des paramètres de 
soudage très variés, les mesures de champs de déformations locales ont montré que les déformations 
maximales sont observées dans la zone fondue et dans la zone affectée thermiquement. Ces mesures 
répétées sur des éprouvettes polies ont montré des résultats similaires mais avec un gradient de 
déformation beaucoup plus faible entre les zones de l’assemblage. En se basant sur ces résultats, nous 
constatons donc que le comportement en traction de la zone utile de l’assemblage soudé dépend de la 
microstructure locale de chaque zone mais également des irrégularités de section au niveau de la soudure. 
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IV. ETUDE DU COMPORTEMENT EN CORROSION DE L’ASSEMBLAGE 
SOUDE AVANT ET APRES POST-TRAITEMENT THERMIQUE T6 
IV.1 Introduction 
Les alliages d'aluminium de la série 6000 offrent un compromis idéal entre légèreté et propriétés 
mécaniques. En outre, leur emploi dans de nombreux domaines est justifié par leur bonne résistance à la 
corrosion. Néanmoins, il est nécessaire d’étudier la durabilité des assemblages soudés et plus précisément 
leur comportement en corrosion. Ce chapitre est consacré à l’étude de la corrosion des soudures laser 
avant et après post-traitement thermique T6 de tôles minces d’alliage 6061 T4. Comme il a été 
précédemment montré, le procédé de soudage induit des différences de morphologie et de taille de grain, 
de composition chimique et de distribution de particules secondaires dans les différentes zones de 
l’assemblage. Par conséquent, l’assemblage peut être sujet à la corrosion galvanique ou localisée lorsqu’il 
est soumis à des conditions corrosives. L’étude s’est appuyée sur une caractérisation électrochimique, 
microstructurale et topographique. L’ensemble des analyses est réalisé sur les cordons A, B, C, et D 
sélectionnés dans le domaine de soudabilité à des niveaux de densité de puissance variant du simple 
(condition D) au double (condition A) (Figure III-1). Ce chapitre est composé de deux parties. 
La première partie porte sur la comparaison de la tendance à la corrosion des assemblages soudés 
à l’état T4 avec ou sans post-traitement thermique T6, à l’échelle macroscopique et ce par la mesure du 
potentiel de corrosion de chacune des zones de la soudure. Une étude comparative a été réalisée sur les 
soudures obtenues pour les quatre conditions de soudage différentes. Les résultats ont été comparés à 
ceux obtenus sur le matériau de base à l’état T4 et T6.  
La seconde partie est consacrée à l’étude de la corrosion localisée de l’assemblage soudé à 
l’échelle microscopique. Il s’est agi dans un premier temps de déterminer les causes de l’initiation de la 
corrosion à l’échelle de la microstructure. L'examen des zones corrodées après les essais électrochimiques 
a été réalisé par microscopie optique et MEB afin de mettre de mettre en évidence les différents modes 
de corrosion des assemblages. Pour une meilleure compréhension des mécanismes de corrosion à 
l’échelle de la microstructure, ces analyses ont été complétées par la caractérisation des potentiels de 
surface obtenus par microscopie à force atomique (AFM) en mode Kelvin. Cette technique permet 
l’acquisition de la topographie de l’échantillon corrélée au potentiel de surface mesuré localement.  
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IV.2 Comportement en corrosion à l’échelle macroscopique 
L’étude de la corrosion des assemblages soudés a débuté par une évaluation du potentiel de 
corrosion du matériau de base et de la zone fondue pour chacune des quatre conditions de soudage avant 
et après traitement thermique post-traitement T6. La technique utilisée pour séparer les différentes 
parties de l’assemblage, à l’aide d’un vernis, ne permet pas d’isoler la zone affectée thermiquement. En 
effet, les mesures de géométrie du cordon ont montré que l’étendue de la ZAT est inférieure 400 µm 
(selon le critère limite de la liquation). Le dispositif expérimental ainsi que les résultats de mesure de 
potentiel de corrosion sont présentés dans le paragraphe suivant. 
IV.2.1 Principe de mesure et dispositif expérimental 
Les mesures électrochimiques ont été réalisées afin de caractériser la tendance en corrosion des 
différentes parties de l’assemblage soudé. La technique consiste à suivre l’évolution du potentiel de 
corrosion en fonction du temps. Cette mesure permet d’obtenir des informations sur la dégradation, la 
passivation ou l’immunité de la surface du métal. Il est nécessaire de noter que les résultats dépendent 
des conditions expérimentales (température, degré de polissage, nature de l’électrolyte). En outre, le 
temps écoulé entre la réalisation de la soudure et les essais électrochimiques est un paramètre essentiel 
lorsqu’on étudie les alliages aluminium à durcissement structural. Ces paramètres sont précisés par la 
suite. Dans cette étude, les mesures électrochimiques sont réalisées une semaine après le procédé de 
soudage. Les échantillons utilisés pour les mesures électrochimiques ont été enrobés à froid puis polis 
selon la gamme de polissage présentée dans le Tableau II-2  et correspondant à un polissage de finition à 
la pâte diamantée quart de micron. Les mesures sont réalisées directement après polissage pour obtenir 
une meilleure reproductibilité en évitant un développement trop important de la couche d’oxyde. Le 
dispositif expérimental est constitué d’un thermostat, d’un potentiostat avec deux voies de mesure en 
parallèle, ce qui a permis une meilleure reproductibilité. 
Les électrodes de travail correspondent à la zone étudiée (zone fondue ou matériau de base). Le 
potentiel de corrosion de la zone affectée thermiquement n’a pas pu être déterminée car de dimension 
trop faible. La zone fondue est délimitée par masquage à l’aide de vernis (Lacomit) (Figure IV-1). Afin 
d’assurer l’étanchéité entre l’électrode de travail et l’électrolyte, la connexion électrique a été noyée dans 
l’enrobage. Quelle que soit la zone mesurée, la surface de travail est d’environ 0,064 cm² (8 mm x 0,8 mm 
environ, choisi en raison de la taille de la zone fondue). Ce mode opératoire a été maintenu constant pour 
l’ensemble des mesures. L’électrode de référence utilisée est l’électrode au calomel saturé.  
Ces électrodes sont immergées dans une cellule contenant environ 500 mL de NaCl de 
concentration 0,5 mol/L, comparable à celle de l’eau de mer. Cette solution électrolytique est préparée 
au moins 30 minutes avant l’expérience afin d’assurer son homogénéité. Pendant la mesure, la cellule est 
maintenue sous agitation pour éviter une quelconque hétérogénéité de la solution. 
Le potentiel de corrosion correspond à la différence de potentiel entre l’électrode de travail (WE) 
et l’électrode de référence (RE) sans aucun champ électrique appliqué. La variation du potentiel est 
enregistrée chaque seconde. L'expérience est réalisée de manière thermostatée à la température de 20 
°C et jusqu’à la stabilisation du potentiel. Chaque mesure a été répétée trois fois afin d’assurer la 
reproductibilité des résultats. L’écart des mesures a été déterminé. 
 




Figure IV-1 :  Electrodes immergées dans la solution électrolytique. 
IV.2.2 Comparaison de la tendance à la corrosion 
La tendance à la corrosion des assemblages soudés a été évaluée par mesure du potentiel de 
corrosion. Les résultats pour les quatre conditions de soudage, ainsi que pour le matériau de base, et ce 
avec ou sans post-traitement thermique, sont présentés à la Figure IV-2 . Les valeurs du potentiel de 
corrosion du matériau de base et des assemblages soudés avant et après post-traitement thermique T6 
sont données dans les Tableau IV-1 et Tableau IV-2 respectivement. Une analyse globale des résultats 
montre que quelle que soit le matériau, la courbe potentiel-temps comporte deux domaines : 
Une première zone est caractérisée par une augmentation importante du potentiel de -0,9 V/ECS 
à -0,7 V/ECS environ. D’une durée n’excédant pas quelques minutes, elle correspond à la passivation de 
l’alliage par la formation de la couche d’alumine. Le temps de lancement des essais après l’immersion a 
pu varier d’un essai à un autre, ce qui explique que ce domaine n’est pas observé sur toutes les courbes. 
La deuxième zone de la courbe correspond à la stabilisation de la double couche électrochimique 
et donc du potentiel jusqu'à la fin de la mesure. En effet, une fois la couche protectrice relativement 
développée, la double couche électrochimique n’évolue quasiment plus, conduisant ainsi à un potentiel 
stationnaire. 
A l’état brut de soudage, le potentiel électrochimique de la zone fondue pour les quatre conditions 
de soudage optimisées (A, B, C et D) est de l’ordre de -700 mV/ECS, ce qui est aussi le cas du matériau de 
base. Aucune différence significative de potentiel n’a donc pu être mise en évidence entre la zone fondue 
(toutes conditions de soudage confondues) et le matériau de base, que ce soit à l’état T4 (ou brut de 
soudage pour la zone fondue) ainsi qu’à l’état T6.  
Néanmoins, entre l’état brut de soudage et l’état T6 une baisse du potentiel libre de la zone 
fondue est observée portant donc le potentiel électrochimique moyen à -730 mV/ECS après le post-
traitement T6. Cette chute de potentiel a aussi été observée pour le matériau de base. Ces valeurs de 
potentiel de corrosion sont très proches des données de la littérature (Zeng et al., 2011) (Rahman et al., 
2007).  
Ainsi le post-traitement thermique T6 induit une diminution faible mais reproductible du potentiel 
de corrosion de l’ordre de 20 à 30 mV. L’alliage ainsi obtenu après traitement T6, est moins noble qu’à 
l’état brut de soudage. Ce phénomène pourrait induire une diminution de la résistance à la corrosion des 
pièces soudés et du matériau de base. Il est important de noter que la dispersion des valeurs de potentiel 
des soudures selon les conditions de soudage est moins importante après traitement thermique T6. 
 









Figure IV-2 : Courbes de mesures du potentiel à circuit ouvert (OCP) avant et après post-traitement thermique T6 
(a) Matériau de base (b) condition A (c) condition B, (d) condition C et (e) condition D. 
 
Le bruit de mesure observé est relativement faible (± 3 mV en moyenne avant post-traitement 
T6). Il peut être lié, entre autres, aux précipités contenus dans l’alliage, qui ont un potentiel de corrosion 
différent de celui de la matrice. Dans ce cas, l’électrode de travail peut être assimilée à une électrode 
double constituée de microanodes et de microcathodes entrainant des phénomènes intrinsèques 
induisant de légères variations du potentiel. Ce bruit de mesure est plus marqué à l’état post-traité T6. 
Comme explicité au paragraphe I.4.2, le traitement thermique T6 peut provoquer la précipitation de 
particules nanométriques de phase de type Mg2Si dans les PZF adjacentes aux précipités grossiers. 
La précipitation de ces phases, moins nobles, peut donc induire une augmentation de la surface 
anodique et donc une augmentation du courant anodique associé. Ceci peut expliquer la diminution du 
potentiel de corrosion mesurée après traitement T6, et ce à la fois pour le matériau de base mais aussi 
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dans le cas de la zone fondue, avec ou sans post-traitement T6 (Mrówka-Nowotnik and Sieniawski, 2005) 
(Zou et al., 2017). 
Tableau IV-1 : Potentiels OCP du matériau de base. 
Matériau de base Potentiel de corrosion [mV/ECS] 
AA6061-T4 -704 ± 3 
AA6061-T6 -732 ± 3 
 
Le Tableau IV-2 montre que, quelles que soient les conditions de soudage, les valeurs de potentiel 
de corrosion de la zone fondue restent proches de -700 mV/ECS pour l’état brut de soudage et -730 
mV/ECS pour l’état post-traité T6. En effet, les soudures A et B réalisées avec les paramètres énergétiques 
les plus élevés ont un potentiel de corrosion presque identiques aux soudures C et D obtenues avec les 
paramètres énergétiques les plus faibles. Ce résultat est cohérent avec le fait qu’au paragraphe III, aucune 
variation de composition n’a été observée pour les différentes conditions de soudage. 
 
Tableau IV-2 : OCP de la zone fondue des soudures réalisées avec différentes conditions de soudage optimisées. 
Conditions de soudage 
Potentiel de corrosion (mV/ECS) 
Etat brut de soudage Etat post-traité T6 
A -703 ± 4 -731 ± 4 
B -712 ± 2 -729 ± 6 
C -703 ± 3 -734 ± 3 
D -699 ± 3 -732 ± 4 
 
La Figure IV-3 présente les potentiels de corrosion en fonction de l’espacement des bras 
dendritiques secondaires, pour les quatre conditions de soudage avant et après post-traitement T6. 
L’ampleur de la microségrégation inter-dendritique a pu être évaluée par l’espacement des bras 
dendritiques. Malgré la différence de microstructure (espacement des dendrites secondaires) observée 
entre les soudures réalisées dans différentes conditions de soudage, le potentiel de corrosion est presque 
identique (Figure IV-3), ce qui peut laisser penser que les rapports de surfaces anode/cathode ne varient 
pas significativement. Seule la zone fondue réalisée avec la condition de soudage B présente un potentiel 
légèrement plus bas (-712 ± 2 mV/ECS). Cette différence de potentiel pourrait provenir des conditions 
expérimentales (degré de polissage, écrouissage en surface pendant l’étape de polissage…). 
 
 
Figure IV-3 : Potentiels de corrosion des soudures optimisées en fonctions de l’espacement des bras dendritiques 
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Ce résultat obtenu sur les soudures à l’état brut peut être justifié par le fait que l’étendue de la 
zone analysée est très faible et que le potentiel mesuré est une grandeur macroscopique. Une simple 
variation de la distance inter-dendritique secondaire pourrait ne pas avoir une influence remarquable sur 
les mesures. Nous rappelons que les analyses de composition par spectrométrie EDX n’ont pas révélé 
d’hétérogénéité de composition chimique dans la zone même si la microségrégation inter-dendritique a 
été observée. Ainsi, pour les quatre conditions testées, le potentiel de corrosion des zones fondues à l’état 
post-traité T6 est légèrement plus faible qu’à l’état brut de soudage. En revanche cette même baisse est 
observée pour le matériau de base après traitement T6. Il est donc nécessaire de compléter ces résultats, 
par des observations optiques de manière à corréler les mesures électrochimiques avec les 
« mécanismes » de corrosion. 
IV.2.3 Identification des zones sensibles à la corrosion 
Des observations micrographiques ont été réalisées en parallèle aux mesures de potentiel de 
corrosion. Les différentes zones de l’assemblage soudé sont observées après différents temps 
d’immersion dans la solution de NaCl de concentration 0,5 mol/L afin d’étudier l’initiation et le mode de 
corrosion en combinant échelles macroscopique (comportement global) et microscopique 
(comportement local). Les observations sont réalisées directement après immersion puis rinçage à l’eau 
distillée puis à l’éthanol (99 %). A l’état brut de soudage, le comportement en corrosion de l’assemblage 
a été observé après immersion pendant une demi-heure (Figure IV-4). Cet essai est réalisé en immergeant 
dans la solution de NaCl un échantillon constitué des différentes zones de l’assemblages (MB, ZAT et ZF). 
Les observations micrographiques montrent que la corrosion se développe dans chacune de ces zones. 






Figure IV-4 : Micrographies optiques et binoculaire montrant l’état de surface de l’assemblage (condition A, plan 
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Ce comportement évolue au cours de l’immersion. En effet, après un certain temps d’immersion 
une « zone sensibilisée » spécifique apparait à distance de la zone fondue. Cette « attaque » localisée 
présente une forme de corrosion différente à celle du matériau de base, de la zone affectée 
thermiquement et de la zone fondue. Les essais réalisés sur les quatre échantillons ont montré que la 







Figure IV-5 : Micrographies binoculaires représentant l’état de surface des assemblages après 2h 30 min 
d’immersion dans la solution de NaCl (a) condition A, (b) condition B, (c) condition C et (d) condition D. 
 
En outre, cet endommagement est reproductible et les expériences ont montré que cette « zone 
sensibilisée » est observée après environ 2 h d’immersion puis pourrait se développer à la fois vers la zone 







Figure IV-6 : Micrographies binoculaires représentant l’état de surface des assemblages après différents temps 
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Des observations à différentes échelles ont permis de montrer que la forme de corrosion dans la 
« zone sensibilisée » est différente de celle du reste de l’assemblage. Comme le montre plus clairement 
la Figure IV-7, l’initiation de la corrosion dans cette zone (délimitée par des tirets rouges) est caractérisée 
par des piqûres (attaques localisées identifiées par des flèches). En effet, les particules Mg2Si se corrodent 
en premier puis la matrice α (Al). A droite sur la Figure IV-7, apparaît le matériau de base (zone la plus 
éloignée de la soudure) et à gauche, la zone affectée thermiquement, (zone proche de la soudure). 
 
 
Figure IV-7 : Micrographie optique mettant en évidence la corrosion des différentes zones de l’assemblage soudé 
(ZF/ZAT/MB) après 2 h 30 min d’immersion. 
 
Dans un premier temps, nous avons émis l’hypothèse que cette « zone sensibilisée » pouvait être 
induite par un couplage galvanique. En effet, une différence de microstructure entre les zones situées de 
part et d’autre (MB et ZAT) de la « zone sensibilisée » pourrait faciliter le développement de la corrosion 
galvanique à leur interface. Pour vérifier cette hypothèse, nous avons mesuré la distance entre le bord de 
la zone fondue (ZF) et l’axe de la « zone sensibilisée » (notée d), après un temps d’immersion de 2 h 30 
min, comme présenté à la Figure IV-8 afin de la comparer avec les largeurs de ZAT précédemment 
évaluées. Cette mesure de la distance d a été réalisée pour les quatre conditions de soudage optimisées. 
Les résultats sont donnés dans le Tableau IV-3. 
 
Figure IV-8 : Mesure de la distance du bord de la zone fondue à l’axe de la « zone sensibilisée », (condition A). 
 
Tableau IV-3 : Valeurs de d, LZAT et LZF des soudures réalisées avec différentes conditions de soudage optimisées. 
Conditions de soudage d (µm) LZF (µm) LZAT (µm) d/LZF d/LZAT 
A 1220 1400 350 0,8 3,48 
B 1130 1080 310 1,04 3,64 
C 910 1010 245 0,90 3,71 
D 800 940 230 0,85 3,47 
 
La Figure IV-9 présente une comparaison de la distance d avec la largeur de la zone fondue (LZF) 








« zone sensibilisée » « zone sensibilisée »
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thermiquement, mesurée en se basant sur le critère limite de liquation, augmente avec la densité de 
puissance. Pour l’ensemble des conditions optimisées, la largeur de la zone affectée thermiquement était 
de 200 à 400 µm.  
 
 
Figure IV-9 : Corrélation entre la densité de puissance et la taille de zone LZF, LZAT, et la distance de la zone 
sensibilisée d. 
 
Ces résultats comparatifs montrent d’une part que la distance de l’axe de la « zone sensibilisée » 
au bord de la zone fondue est plus de trois fois supérieure à la largeur de la zone affectée thermiquement 
et d’autre part que cette distance est quasiment égale à la largeur de la zone fondue. Ceci est valable pour 
chacune des quatre soudures étudiées. En se basant sur cette analyse, l’axe de la « zone sensibilisée » se 
situe au-delà de l’interface ZAT/MB, ce qui est contradictoire avec l’hypothèse précédemment émise. 
Néanmoins, le critère limite de liquation choisit pour l’identification de la zone affectée thermiquement 
pourrait induire une sous-estimation de sa largeur même si les distances mesurées sont comparables à 
celles obtenues par Fabregue (Fabregue, 2004). Cette « zone sensibilisée » pourrait aussi s’expliquer par 
une microstructure locale différente, facilitant la forme de corrosion observée. En outre, comme il est 
possible de le voir sur la Figure IV-10, les micrographies binoculaires de l’assemblage soudé et post-traité 





Figure IV-10 : Micrographies binoculaires de l’assemblage soudé post-traité T6 après différents temps 
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Ce comportement vis-à-vis de la corrosion après post-traitement thermique est observé sur 
l’ensemble des soudures réalisées à partir des quatre conditions optimisées. Par conséquent, ce résultat 
semble confirmer l’hypothèse précédemment émise sur la « zone sensibilisée » comme étant une zone 
de microstructure spécifique. Ce résultat pourrait être comparable au phénomène de sensibilisation des 
aciers inox soudés, révélant une corrosion intergranulaire due au couplage galvanique entre les carbures 
de chrome précipitant aux joints de grains lors du soudage et la PFZ formée (Lacombe et al., 1991). Ce 
phénomène, courant sur les aciers inoxydables, est connu sous le nom de « weld decay » (Folkhard, 1988) 
(Kou, 2003). La localisation de ce phénomène, proche du cordon, est dû au fait qu’il nécessite à la fois que 
la température de précipitation dans la solution solide sursaturée soit atteinte mais aussi qu’elle soit 
maintenue le temps nécessaire, ce qui peut être le cas à une certaine distance du cordon de soudure. Son 
absence dans le cas des soudures post-traitées serait due au changement de microstructure induits par le 
post-traitement thermique. En effet, la précipitation de particules nanométriques dans la zone affectée 
thermiquement lors du post-traitement thermique lui confère une microstructure et des propriétés 
résultantes similaires à celle du matériau de base (Fabregue, 2004). Une analyse comparative des 
matériaux après immersion nous a permis de remarquer que la corrosion s’est généralisée à l’ensemble 
du matériau de base après le post-traitement T6, comme cela semblait l’indiquer les valeurs de potentiel 
précédemment présentées. 
Ces observations montrent une corrosion plus généralisée de l’assemblage soudé au laser Yb : 
YAG. Il est important par la suite de comprendre les mécanismes locaux mis en jeux pendant la 
dégradation des différentes zones de l’assemblage soudé. Pour cela, des observations micrographiques 
locales ont été réalisées à différentes temps d’immersion dans la solution de NaCl. 
IV.3 Comportement en corrosion à l’échelle microscopique 
IV.3.1 Initiation de la corrosion à l’échelle de la microstructure 
Une étude plus fine du comportement en corrosion est réalisée afin de comprendre le mode de 
corrosion des assemblages. Ce dernier semblerait identique entre l’état brut de soudage et l’état post-
traité : corrosion par couplage galvanique entre les particules. Néanmoins, l’ampleur de l’hétérogénéité 
locale dans chaque zone, induit une vitesse de dégradation différente du matériau. Les Figure IV-11 et 
Figure IV-12 présentent des micrographies optiques du matériau de base, de l’interface ZAT/ZF et de la 
« zone sensibilisée » après immersion pendant 2 heures de l’assemblage à l’état brut de soudage et à 
l’état T6 respectivement. 
 
  
Figure IV-11 : Micrographies optiques après 2h 30 min d’immersion de l’assemblage soudé dans la solution NaCl, 



















Figure IV-12 : Micrographies optiques après 2h 30 min d’immersion dans la solution NaCl de l’assemblage soudé 
et post-traité T6, montrant les particules riches en fer (a) et l’interface ZF/ZAT (b). 
 
Ces micrographies mettent en évidence le mode de corrosion observé dans les différentes zones 
de l’assemblage. A l’état brut de soudage, la dégradation du matériau commence par la dissolution des 
particules intermétalliques de phase Mg2Si ainsi que l’attaque à la périphérie des intermétalliques riches 
en fer (plus nobles que la matrice) présents dans l’assemblage (Figure IV-13). Néanmoins, les 
intermétalliques au fer peuvent perdre leur comportement cathodique et se dissoudre à leur tour comme 
observé précédemment (cf. Figure IV-12(a)) et démontré par Zeng et al. et Eckermann et al. (Zeng et al., 
2011) (Eckermann et al., 2008). Dans la zone fondue, les particules issues de la micro-ségrégation inter-
dendritique, ou leur interface, sont toutes corrodées (cf. Figure IV-11(b) et Figure IV-12(b)). Dans la « zone 
sensibilisée » observée pour l’assemblage à l’état brut de soudage, la corrosion des particules Mg2si est 
un peu particulière. En effet, après la dissolution, nous observons l’apparition d’une corrosion 
intergranulaire (CIG) (cf. Figure IV-11(c)), comme montré par Guillaumin et al. (Guillaumin and 
Mankowski, 2000). Quant aux intermétalliques au fer situé dans cette zone, leur mode de corrosion est 




Figure IV-13 : Micrographies optiques montrant l’initiation de la corrosion dans l’alliage 6061 : (a) et (c) 
Intermétallique riche en fer et (b) et (d) particule Mg2Si. 
 
Il peut être observé un développement plus marqué de la corrosion sur l’assemblage après post-
traitement T6. La résistance à la corrosion par piqure peut être gouvernée par les hétérogénéités de 
surface et microstructurale du matériau. En raison des dispersoïdes formés pendant le revenu, l’alliage 
post-traité pourrait présenter plus d’hétérogénéités que le matériau de base à l’état T4. En se basant sur 
















(attaque autour du précipité)




Après 30 min d’immersion
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corrosion du matériau. A l’état T6, la corrosion du matériau pourrait être accélérée par le couplage 
galvanique entre la matrice α (Al) et les précipités formés pendant le revenu (Zeng et al., 2011). 
Les cartographies de composition chimique réalisées par spectrométrie EDX après immersion ont 
confirmé les observations optiques sur la dissolution des précipités corrodés. En effet, la Figure IV-14 
révèle la dissolution d’une partie de Mg contenue dans une particule Mg2Si dans le matériau de base après 
immersion pendant 30 minutes. Une étude similaire réalisée dans la « zone sensibilisée » révèle deux 
particules Mg2Si après 2 heures d’immersion (Figure IV-15). Une des deux particules est corrodée et ne 
contient plus de Mg tandis que l’autre particule semble ne pas être affectée. 
  
Figure IV-14 : Micrographies MEB et cartographies EDX obtenues dans le matériau de base à l’état T4 (a) avant 
immersion et (b) après 30 minutes d’immersion dans la solution NaCl. 
 
 
Figure IV-15 : Micrographie MEB et cartographies EDX obtenues dans la « zone sensibilisée » après 2 h 30 min 
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Nous avons réalisé une étude statistique sur un ensemble de 100 particules (50 précipités Mg2Si 
et 50 intermétalliques au fer) se trouvant dans le matériau de base à l’état T4. La composition chimique 
de ces particules est mesurée avant et après immersion dans la solution de NaCl pendant une demi-heure 
(Tableau IV-4). Les analyses chimiques post immersion sont réalisées directement après l’essai de 
corrosion. Ces résultats montrent une baisse de plus de 30 % de la teneur moyenne en Mg des particules 
Mg2Si étudiées. Les intermétalliques riches en fer étant plus nobles que la matrice, la variation de leur 
composition chimique est moins remarquable. Ces analyses confirment le mode de corrosion 
généralement observé dans les alliages d’aluminium de la série 6000 : dissolution des précipités Mg2Si et 
attaques des zones dépourvues de précipités (PFZ) correspondantes à la matrice adjacente des précipités  
(Zeng et al., 2011) (Eckermann et al., 2008) (Li et al., 2007). 
 
Tableau IV-4 : Composition chimique moyenne des particules de phase Mg2Si et des intermétalliques riches en 
fer avant et après 30 minutes d’immersion dans la solution saline. 
Elément chimique 
Composition (en masse %) des particules intermétalliques 
Mg2Si Particules riches en fer 
Avant immersion Après immersion Avant immersion Après immersion 
Al Bal. Bal. Bal. Bal. 
Mg 57,15 ± 4 26,34 ± 2,5 0,31 ± 0,08 0,30 ± 0,03 
Si 41,79 ± 3 40,35 ± 1 5,01 ± 1,5 4,65 ± 1 
Cr 0,11 ± 0,03 0,10 ± 0,01 1,08 ± 0,1 1,06 ± 3 
Mn 0,11 ± 0,09 0,08 ± 0,03 1,41 ± 0,3 1,07 ± 0,1 
Fe 0,36 ± 0,01 0,16 ± 0,02 17,31 ± 1 14,74 ± 2,1 
Cu 0,03 ± 0,01 0,00 1,15 ± 0,5 0,92 ± 0,01 
 
Les Figure IV-16 et Figure IV-17 représentent des micrographies optiques de l’assemblage soudé 
après immersion suivie d’un polissage (1/4 µm pendant environ 30 secondes) à l’état T4 et à l’état T6 
respectivement.  
 
Figure IV-16 : Micrographies optiques et MEB mettant en évidence l’attaque intergranulaire dans la « zone 
sensibilisée » (3 h d’immersion suivie d’un léger polissage ¼ µm pendant 30 secondes). 
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Figure IV-17 : Micrographies optique et MEB mettant en évidence l’attaque intergranulaire dans le matériau de 
base à l’état T6 (3 h d’immersion suivie d’un léger polissage ¼ µm pendant 30 secondes). 
 
Le comportement cathodique des intermétalliques riches en fer a été confirmé par des 
observations réalisées au microscope électronique à balayage (Figure IV-16 (c), Figure IV-17(b) et Figure 
IV-17(e). Une corrosion intergranulaire a été observée dans la « zone sensibilisée » de l’assemblage à 
l’état brut de soudage et dans le matériau de base à l’état post-traité T6. Le reste de l’assemblage se 
corrodant par piqûre. Comme déjà souligné, la corrosion intervient au niveau des particules Mg2Si ainsi 
qu’aux joints de phase des intermétalliques au fer. Ces lignes parallèles aux joints de grains sont les PFZ 
(precipitate free zones) qui se sont dissoutes par couplage galvanique avec les précipités et la matrice α 
(Al). C’est la corrosion intergranulaire induite par une différence de potentiel entre le grain et la zone des 
joints de grains où se trouvent les composées intermétalliques (Zeng et al., 2011) (Vargel, 2020). 
Pour approfondir ces analyses, les assemblages ont été observées en coupe transverse après 
immersion dans la solution de NaCl. Le test consistait à immerger une pastille, de diamètre 14 mm, 
contenant la soudure pendant un certain temps puis de la découper selon le plan TL – TC afin d’observer 
la soudure en coupe transverse. Afin de ne pas introduire d’artéfact, une seule face de l’échantillon a été 
mise en contact avec la solution de NaCl, l’autre face étant protégée par du vernis. Les Figure IV-18 et 
Figure IV-19 présentent les micrographies optiques de coupe transversale de l’assemblage à l’état brut de 
soudage et après post-traitement thermique respectivement après 2 h 30 min d’immersion. Ces résultats 
confirment le mode de corrosion intergranulaire (CIG) observé dans la « zone sensibilisée » de 
l’assemblage à l’état brut de soudage et dans le matériau de base de l’assemblage post-traité. En effet, 
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Figure IV-18 : Micrographies optiques en coupe transverse mettant en évidence l’attaque intergranulaire dans la 
« zone sensibilisée » après différents temps d’immersion dans la solution de NaCl (condition A, brut de soudage) 
(a) après 2 h 30 min et (b) après 4 h. 
 
 
Figure IV-19 : Micrographies optiques en coupe transverse mettant en évidence l’attaque intergranulaire dans le 
matériau de base à l’état T6 après 2 h 30 min d’immersion dans la solution NaCl (condition A). 
 
En augmentant le temps d’immersion jusqu’à une durée de 24 heures pour l’assemblage à l’état 
brut de soudage, nous observons une propagation plus importante dans l’assemblage à l’état brut de 
soudage (Figure IV-20). La corrosion étant plus profonde dans la « zone sensibilisée ». Cette zone étant 
moins résistante à la corrosion comparativement aux autres zones de l’assemblage. La zone fondue et le 
matériau de base se corrode d’une façon plus homogène. 
 
 
Figure IV-20 : Micrographies optiques obtenues après 24 h min d’immersion dans la solution NaCl. 
 
Ces observations micrographiques à différentes échelles ont permis de mettre en évidence le 
comportement en corrosion avant et après traitement thermique T6 des assemblages soudés. Il a été 









« zone sensibilisée » « zone sensibilisée »
ZF MB
200 µm
20 µm 20 µm 20 µm
ZAT
« zone sensibilisée »
ZFMB
200 µm
CHAPITRE IV : COMPORTEMENT EN CORROSION DES CORDONS                                                                        114 
 
 
observé que le post-traitement modifie le comportement en corrosion vers un développement plus 
généralisé avec disparition de la « zone sensibilisée », améliorant par ailleurs les propriétés mécaniques 
de l’assemblage, comme cela a été montré précédemment. Ceci est probablement lié à la microstructure 
générée par le post-traitement. Il s’agit donc, dans le paragraphe suivant de confirmer ces observations 
par analyse, à une échelle plus fine, des potentiels locaux par KFM. Cette technique physicochimique 
locale permettant d’analyser la surface du matériau par des cartographies de topographie (AFM) et de 
potentiel (KFM) peut révéler une forte influence de la microstructure locale sur le comportement en 
corrosion précédemment observé.   
IV.3.2 Tendance à la corrosion à l’échelle de la microstructure 
IV.3.2.1 Dispositif expérimental et préparation des échantillons 
La microscopie à force atomique en mode kelvin (KFM) (Dimension Icon, Bruker) est une mesure 
électrique qui permet d’obtenir des cartographies à la fois de topographie et de potentiel avec une 
résolution latérale inférieure à 50 nm (Nonnenmacher et al., 1991). Dans cette étude, le mode lift 
(LiftModeTM) a été utilisé. Les cartographies sont obtenues indépendamment à partir de deux balayages 
de la même ligne de la surface de l’échantillon. Pour cette technique de mesure, la pointe utilisée est une 
pointe conductrice qui interagit à longue distance (sans contact) avec l’échantillon par le biais de forces 
électrostatiques. Une tension continue et sinusoïdale appliquée entre l’échantillon et la pointe 
provoque l’oscillation de la pointe. L’amplitude de la tension d’excitation Vac est fixée à 6 V et la 
hauteur de Lift à 100 nm. Les acquisitions sont réalisées à la résolution numérique de 512 pixels × 
512 pixels. C’est une technique de mesure très sensible à la hauteur de Lift et aux paramètres 
atmosphériques y compris l’état de surface du matériau (Lacroix, 2008). Le mode de préparation des 
échantillons est donc primordial. Ces derniers sont analysés sous forme de pastille de diamètre 14 mm. 
Ils ont été préparés suivant le programme de polissage défini dans le Tableau II-2. Des filiations depuis la 
zone fondue vers le matériau de base en traversant la zone affectée thermiquement et « zone 
sensibilisée », sont réalisées sur les échantillons issus des quatre conditions de soudage optimisées. Pour 
chaque échantillon, l’état brut de soudage et l’état post-traité sont analysés. Les cartographies de 
topographie et de potentiel de la surface sont, de manière générale, de dimension 50 µm x 50 µm. 
Néanmoins, pour diminuer le degré d’incertitude sur les résultats, la moitié de l’échantillon a été 
préalablement immergé dans la solution NaCl pendant une durée de 2h afin de révéler les zones sensibles. 
Les analyses sont réalisées aussitôt après immersion puis rinçage à l’éthanol dans l’autre moitié non 
immergée de l’échantillon. Pour des mesures statistiques, le potentiel de surface d’un ensemble de 
particules intermétalliques a été déterminé. Ces particules ont été repérées par microscopie optique 
et leur nature a été identifiée par analyses EDX. Leur potentiel de surface avant corrosion, rapporté 
à celui de la matrice, a été obtenu par observation AFM en mode Kelvin. Ce potentiel correspond au 
travail de sortie à l’air (Nonnenmacher et al., 1991) de l’échantillon en référence à celui de la pointe AFM. 
Ce potentiel de surface, couramment appelé potentiel Volta permet de mettre en évidence des 
phénomènes de couplages galvaniques locaux (Rahimi et al., 2018). En effet, le potentiel mesuré est un 
potentiel d’extrême surface, il est donc très dépendant des conditions de préparation, de 
température et d’humidité pouvant modifier notamment la couche d’oxyde présente en surface. Ces 
potentiels ont été comparés de manière qualitative au sein d’une même cartographie ou sur des 
cartographies d’un même échantillon et dans un laps de temps relativement court (même journée), avec 
les mêmes paramètres d’asservissement de la pointe de manière à ne pas introduire d’artéfact de mesure 
dus à la grande sensibilité de celle-ci. 
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IV.3.2.2 Potentiels locaux mesurés par KFM 
Après la mise en évidence de l’existence d’une « zone sensibilisée » à l’état « brut de soudage », 
(soudé à l’état T4) au paragraphe précédent, il s’agit ici, notamment, d’en évaluer son origine. Cette zone 
plus sensible à la corrosion s’explique-t-elle par un couplage galvanique entre la zone affectée 
thermiquement et le matériau de base ou l’origine se situe-t-elle à une échelle plus fine, induite par une 
microstructure locale, particulière dans cette zone. 
De manière à évaluer l’existence d’éventuels couplages galvaniques entre les différentes zones et 
d’étudier notamment le comportement spécifique de la « zone sensibilisée », une filiation de potentiel a 
été réalisée depuis la zone fondue jusqu’au matériau de base en passant par la « zone sensibilisée ». Des 
cartographies de 50 x 50 µm2 ont été réalisées tous les 100 µm et le potentiel moyen sur une cartographie 
(hors précipités grossiers) a été représenté sur la Figure IV-21. 
 
 
Figure IV-21 : Filiation de potentiel KFM (a) perpendiculairement à la zone fondue (brut de soudage, condition C), 
micrographie optique associée (b). 
 
La filiation de la Figure IV-21 ne montre aucune différence de potentiel significative permettant 
de conclure quant à un couplage galvanique entre zones fondues, zone affectée thermiquement, 
« zone sensibilisée » et matériau de base, comme cela a été aussi montré au paragraphe précédent, et 
ceux pour les quatre conditions de soudage sélectionnées. Ceci oriente donc l’explication de l’origine de 
la « zone sensibilisée » vers l’existence d’une microstructure différente. Afin d’étudier plus précisément 
la « zone sensibilisée », il a fallu déterminer le potentiel KFM des différents éléments de microstructure 
tels que les précipités de type Mg2Si et ceux de type Al(Cr,Mn,Fe)Si, dans les différentes zones, ainsi que 
le cas particulier de la liquation dans la zone affectée thermiquement proche de la zone fondue.  
Comme il a été montré précédemment (Figure IV-15), la corrosion intergranulaire semble se 
développer à proximité de précipités de type Mg2Si. L’étude s’est donc, dans un premier temps, orientée 
vers l’analyse de ces particules de la « zone sensibilisée » avant corrosion. La Figure IV-22 révèle une 
particule de type Mg2Si, confirmée par les analyses EDX ((Figure IV-22(d), (e), (f)), issue du matériau de 
base dans la « zone sensibilisée » (à une distance de 900 µm pour une « zone sensibilisée » à une distance 
estimée à 910 µm pour la condition de soudage C). Comme il est possible de voir sur le profil de 
topographie (Figure IV-22(g)), cette particule surnage de 300 nm environ. La cartographie en potentiel 
(Figure IV-22(b)) ainsi que sur le profil de potentiel associé (Figure IV-22(h)), montrent que la particule 
apparaît avec un potentiel inférieur à celui de la matrice de l’ordre de 300 mV. Ceci est caractéristique 
d’une phase moins noble, comme cela a déjà été observé au paragraphe précédent et montré dans la 
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littérature (Eckermann et al., 2008) (Li et al., 2007). En revanche, aucune précipitation ni PFZ n’ont pu être 
localisées dans cette zone permettant d’expliquer la corrosion intergranulaire observée. 
 
 
Figure IV-22 : Cartographies AFM/KFM en topographie (a) et en potentiel (b), microscopie optique (c), 
Cartographies X de l’Al (d), Mg (e), Si (f) et profils de topographie (g) et de potentiel (h) associés, dans la « zone 
sensibilisée » de la condition C. 
 
De la même manière que précédemment, la Figure IV-23 présente les cartographies AFM/KFM en 
topographie (Figure IV-23(a)) et en potentiel Figure IV-23(b)) de particules de type Al(Cr,Mn,Fe)Si de la 
« zone sensibilisée », ainsi que les profils de topographie et de potentiel associés ((c) et (d)). La particule 
centrale a une dimension de l’ordre de 10 µm et les autres, une dimension de l’ordre de 1 à 2 µm. Comme 
il est possible de voir sur le profil de topographie (Figure IV-23(c)), la particule centrale dépasse de 300 
nm environ. Il est possible d’observer plusieurs particules riches en fer, l’une de dimension de l’ordre de 
10 µm et les autres plus petites de l’ordre de 1 à 2 µm. Contrairement aux particules de type Mg2Si, les 
particules riches en fer apparaissent avec un potentiel supérieur à celui de la matrice, d’environ 300 mV 
(Figure IV-23(d)), caractéristique de particules plus nobles que la matrice comme cela a déjà été observé 
(Wu and Liao, 2013). Ces particules riches en fer sont aussi apparentes sur la Figure IV-22(a), (b) et (c), 
repérées par trois flèches blanches. Elles apparaissent bien en potentiel supérieur à la matrice et en gris 
plus clair que la particule de phase Mg2Si sur la micrographie optique de la Figure IV-22(c). 
 
 
Figure IV-23 : Cartographies AFM/KFM en topographie (a) et en potentiel (b) d’une particule de type Al(Cr,Mn,Fe)Si, 
et profils de topographie (c) et de potentiel (d) associés, « zone sensibilisée » de la condition C. 
(g) 
(h) 
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Une attention particulière a dû être portée aux particules de type Mg2Si, fortement réactives et 
qui peuvent subir une forme de réactivité au cours du polissage et de l’exposition à l’air, si celui-ci n’est 
pas effectué avec de l’éthanol 99 %, comme cela est démontré pour une particule du matériau de base à 
la Figure IV-24. En effet, la périphérie de la particule, marquée d’une flèche noire, a subi une dissolution 
de l’ordre de 30 nm, comme cela est visible sur le profil de topographie (Figure IV-24(c)) et aucune 
différence de potentiel n’est observée sur la cartographie en potentiel (Figure IV-24(b)) et profil associé 
(Figure IV-24(d)). Au contraire, les particules riches en fer apparaissent clairement sur la cartographie de 
potentiel avec un potentiel supérieur à la matrice, comme cela est le cas à la Figure IV-23. 
 
 
Figure IV-24 : Cartographies AFM/KFM en topographie (a) et en potentiel (b) d’une particule de type Mg2Si après 
dissolution lors du polissage à l’éthanol 95 %, et profils de topographie (c) et de potentiel (d) associés, matériau de 
base. 
 
La Figure IV-25 présente les cartographies AFM/KFM en topographie (Figure IV-25(a)) et en 
potentiel (Figure IV-25(b)) de l’interface entre la zone affectée thermiquement et la zone fondue. Comme 
observé dans le chapitre III, la zone fondue est caractérisée par une précipitation inter-dendritique de 
type Mg2Si et riche en fer (cf. Figure III-21), plus fine que la précipitation grossière observée dans le 
matériau de base. La structure dendritique peut être observée dans la zone fondue sur la cartographie de 
potentiel. Pour des raisons de résolution et de plus faibles contrastes, seuls les précipités riches en fers 
(potentiels supérieurs) peuvent être discernés et permettent de révéler la structure dendritique. 
 
 
Figure IV-25 : Cartographies AFM/KFM en topographie (a) et en potentiel (b) de l’interface zone affectée 
thermiquement / zone fondue, soudure en condition C. 
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Enfin, il s’agit de caractériser le phénomène de liquation, de manière à pouvoir le distinguer du 
phénomène de corrosion intergranulaire pouvant apparaitre dans la « zone sensibilisée ». La Figure IV-26 
présente les cartographies AFM/KFM en topographie (Figure IV-26(a)) et en potentiel (Figure IV-26(b)), 
ainsi que la micrographie optique (Figure IV-26(c)) et la micrographie MEB (Figure IV-26(d)) permettant 
de situer les cartographies AFM/KFM (cadre rouge en tirets sur la micrographie optique) de l’interface 
entre la zone fondue et la zone affectée thermiquement. 
  
 
Figure IV-26 : Cartographies AFM/KFM en topographie (a) et en potentiel (b), micrographies optiques (c) et MEB (d) 
de l’interface zone fondue / zone affectée thermiquement. 
 
Comme observé aux Figure III-22 et Figure III-27, la liquation se caractérise par une 
microségrégation d’éléments Mg, Si et Fe abaissant la température de fusion et met en évidence une 
précipitation de type Mg2Si et de type Al(Cr,Mn,Fe)Si. En comparant les Figure IV-26(b) et Figure IV-26(d) 
(présence de flèches blanches pour repérage de la coïncidence), et malgré leur dimension submicronique, 
les particules de type Al(Cr,Mn,Fe)Si apparaissent en contraste de potentiel positif, comme cela est 
attendu pour les phases de même type plus grossières. Sur la cartographie de potentiel (Figure IV-26(b)), 
le phénomène de liquation se caractérise par la présence de précipités ici plus nobles que la matrice, 
riches en éléments tels que le silicium, le fer.  
Après avoir caractérisé les différents précipités dans les différentes zones, l’interface ZF / ZAT ainsi 
que les phénomènes de liquation, il s’agit maintenant de comprendre l’origine de la corrosion 
intergranulaire, localisée dans la zone « sensibilisée ». Pour cela, il est nécessaire de rappeler que, comme 
il a été montré à la figure IV-16, ce phénomène est très discontinu. Ainsi, aucune précipitation fine ou 
autres phénomène aux joints de grain n’ont pu être révélés avant corrosion dans cette zone, 
contrairement à ce qui a pu être montré sur des alliages modèles massifs Al-Mg-Si (Zeng et al., 2011). Les 
produits de corrosion empêchant les acquisitions AFM, les phénomènes de corrosion ne peuvent être 
observés que dans les tout premiers stades d’initiation. Il est donc extrêmement délicat de pouvoir 
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observer ce phénomène de corrosion intergranulaire à ce stade. En effet, ces initiations de la corrosion 
dans la « zone sensibilisée » ne sont pas observables en microscopie optique à ce stade et il s’agit de 
phénomènes très discontinus au sein de cette zone, comme il est possible de voir à la Figure IV-16. Ce 
phénomène a donc été étudié dans les tout premiers stades d’initiation de la corrosion afin de pouvoir 
localiser la corrosion avant étude par AFM. La Figure IV-27 présente les cartographies AFM/KFM en 
topographie (Figure IV-27(a)) et en potentiel (Figure IV-27(b)) d’un phénomène de corrosion, situé dans 
la « zone sensibilisée » du matériau de base brut de soudage (condition A) après quelques minutes 
d’immersion dans la solution NaCl 0,5 M. Sur la cartographie de topographie (Figure IV-27(a)), il est 
possible de voir plusieurs attaques de la matrice adjacente aux particules de type Al(Cr,Mn,Fe)Si de 
comportement cathodique, observés en contraste de potentiel positif sur la cartographie de potentiel 
(Figure IV-27(b)) et identifiées par les flèches blanches. Ainsi, le développement de la corrosion 
intergranulaire semble s’initier, ici, en raison du couplage galvanique entre particules riches en fer et la 
matrice. Ce phénomène spécifique à la « zone sensibilisée » pourrait être due à un effet thermique dû au 
soudage. En effet, d’après la Figure IV-8, la « zone sensibilisée » se situe à une distance de la zone fondue 
environ égale à la taille de cette dernière, elle-même variant comme la densité d’énergie. Ainsi la distance 
entre la zone fondue et la « zone sensibilisée » varie avec la densité de puissance. Ceci accrédite la thèse 
d’un effet thermique du au soudage, pouvant modifier la composition chimique au joint de grain ou au 
voisinage de celui-ci.  
 
 
Figure IV-27 : Cartographies AFM/KFM en topographie (a) et en potentiel (b) de la « zone sensibilisée », soudage en 
condition A. 
 
A l’état post-traité T6, aucune localisation de la corrosion dans une « zone sensibilisée » n’a été 
observée, comme cela était le cas pour l’état T4. Au contraire, une « généralisation » de la corrosion de 
type intergranulaire dans le matériau de base a été mis en évidence (cf. Figure IV-17). La Figure IV-28 
représente une filiation des potentiels KFM (moyenne calculée sur une cartographie de 50 µm x 50 µm) 
depuis la zone fondue jusqu’au matériau de base. Cette filiation ne révèle aucune différence de potentiels 
significative entre les différentes zones de l’assemblage, comme cela était déjà le cas à l’état T4. En effet, 
les phénomènes thermiques du au soudage ainsi qu’au post-traitement de revenu induisent des 
hétérogénéités à une échelle inférieure au micron. 
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Figure IV-28 : Filiation de potentiel KFM perpendiculairement à la zone fondue (T6, condition D). 
 
A l’état post-traité T6, la généralisation de la corrosion intergranulaire à l’ensemble du métal de 
base (dont ZAT) pourrait s’expliquer par une précipitation fine permise par le revenu, comme cela a été 
cité (Myhr et al., 2004), qui induirait une modification des microcouplages galvaniques à l’échelle 
nanométrique. La Figure IV-29 montre une particule Mg2Si, ainsi que plusieurs particules de type 
Al(Cr,Mn,Fe)Si, de taille inférieure. Cette cartographie est située dans le matériau de base, à une distance 
supérieure à la distance de la « zone sensibilisée » observée à l’état T4. Il peut donc être considéré 
qu’aucun phénomène thermique n’a était induit par le soudage dans cette zone trop éloignée et révèle 
uniquement les conséquences du post-traitement T6. Deux observations particulières à l’état T6 et non 
observées dans le cas de l’état T4, peuvent être faites. Dans un premier temps, il peut être observé une 
grande quantité de dispersoïdes, de taille de l’ordre de 200 nm. De plus une zone, repérée par des tirets 
sur la Figure IV-29, pourrait s’apparenter à une PFZ. Ces deux phénomènes, que sont la précipitation de 
dispersoïdes et la PFZ, pourraient être la conséquence du post-traitement T6 et l’explication de la 
généralisation de la corrosion intergranulaire à tout le matériau de base de l’assemblage soudé. En 
revanche, aucune différence de potentiel significative entre précipités et matrice (brut de soudage ou 
post-traité T6) dans les différentes zones n’a pu être démontrée. 
 
 
Figure IV-29 : Cartographies AFM/KFM en topographie (a) et en potentiel (b), condition de soudage C à 
l’état post-traité T6. 
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Ce chapitre a été consacré à l’étude du comportement en corrosion des assemblages soudés. Les 
microstructures dendritiques ainsi que les cinétiques de précipitation et de dissolution de particules 
générées par le procédé de soudage peuvent induire des changements locaux de comportement en 
corrosion. Cette étude porte sur quatre soudures réalisées avec des paramètres de soudage optimisés et 
de densité de puissance variant dans un rapport deux. Dans un premier temps, des mesures 
électrochimiques, couplées à des observations optiques ont été réalisées sur chacune des zones de la 
soudure avant et après post-traitement thermique T6, de manière à évaluer la tendance à la corrosion et 
les éventuels couplages galvaniques macroscopiques. Ainsi, à l’état brut de soudage, une zone sensible à 
la corrosion et parallèle à la zone fondue a été révélée. Dans un second temps et de manière à connaître 
les causes de cette forme de localisation de l’endommagement, les évolutions de microstructures et les 
couplages galvaniques locaux ont été étudiés dans ces mêmes zones, par des mesures de potentiels par 
AFM/KFM. 
Les mesures électrochimiques ont permis de déterminer pour chacune des quatre soudures le 
potentiel de corrosion de la zone fondue et celui du matériau de base de l’assemblage associé à la zone 
affectée thermiquement pour en déterminer les éventuels couplages galvaniques macroscopiques. Les 
dimensions de la zone affectée thermiquement étant trop faibles, le potentiel de corrosion associé n’a en 
effet pas pu être ni déterminé ni séparé du matériau de base. A l’état brut de soudage, ainsi qu’à l’état 
post-traité thermiquement T6, le potentiel de corrosion ne présente pas de différence significative entre 
la zone fondue et le matériau de base (dont la zone affectée thermiquement) et ce, pour les quatre 
conditions de soudage. En revanche, après post-traitement thermique T6, le potentiel de corrosion des 
deux zones est inférieur de l’ordre de 30 mV par rapport à l’état brut de soudage. Le post-traitement 
thermique T6 semble induire une légère augmentation de la sensibilité à la corrosion de l’assemblage 
soudé. Cela confirme la différence de comportement en corrosion observée entre le matériau de base 
(dont la zone affectée thermiquement) à l’état brut de soudage et à l’état post-traité T6. La présence, à 
l’état brut de soudage, d’une zone dite « sensibilisée » a été démontrée, pour la première fois à la 
connaissance de auteurs sur l’alliage 6061 soudé laser. Cette zone est localisée parallèlement à la zone 
fondue, à une certaine distance de celle-ci. Cette distance varie avec la densité de puissance, de la même 
manière que la largeur de la zone fondue. Il a été démontré que cette distance est égale à la largeur de la 
zone fondue, et ce pour les quatre conditions de soudage. Il a aussi été montré que le post-traitement T6 
induit une généralisation de la corrosion dans le matériau de base et dans la zone affectée 
thermiquement, avec disparition de la localisation de la « zone sensibilisée ». 
Les observations micrographiques couplées aux mesures de potentiel de corrosion ont permis de 
révéler le mode de corrosion dans chaque zone de l’assemblage et les relations de ce dernier avec la 
microstructure. Dans le matériau de base, il a été confirmé que la dégradation commence par la 
dissolution des particules Mg2Si ainsi que de la matrice adjacente aux précipités riches en fer. Concernant 
l’assemblage, dans la zone fondue, le mode de corrosion est similaire mais à l’échelle de la ségrégation 
inter-dendritique, avec dissolution des intermétalliques Mg2Si et de la matrice adjacente aux 
intermétalliques Al(Cr,Mn,Fe)Si. A l’état brut de soudage, il a été démontré que la corrosion était 
spécifique dans la « zone sensibilisée ». L'initiation au niveau des intermétalliques Mg2Si se poursuit par 
un développement en corrosion intergranulaire, de manière localisée dans cette « zone sensibilisée ».  Ce 
mode de corrosion a été observé dans le plan de soudage (L - TL) et confirmé sur des coupes transverses 
(TL-TC). Encore jamais identifié sur les alliages 6061 soudés LASER YAG, à la connaissance des auteurs, ce 
phénomène pourrait s’apparenter au phénomène de « weld decay » observé sur les soudures en aciers 
inox ou en superalliages, et caractérisé par un développement de corrosion intergranulaire due à la 
précipitation de carbures de chrome au joint de grain. Dans le cas de la présente étude, ce phénomène 
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pourrait donc être induit par une précipitation de particules nanométriques. Cette hypothèse semble être 
confirmée par le mode de corrosion intergranulaire observée de manière généralisée dans la zone 
affectée thermiquement et le métal de base après post-traitement T6. Les mesures AFM/KFM ont montré 
que cette technique était tout à fait adaptée à l’étude métallurgique des assemblages d’alliages 6061 
soudés.  
La microscopie à force atomique en mode Kelvin a permis d’étudier le mode de corrosion de 
l’assemblage soudé. Dans un premier temps, les filiations de potentiel réalisées depuis la zone fondue 
vers le matériau de base en passant par la zone affectée thermiquement et la « zone sensibilisée » ont 
confirmé qu’aucune différence de potentiel significative existait entre les zones de l’assemblage à 
l’échelle de la matrice (solution solide plus précipitation nanométrique), ce qui confirme les mesures 
macroscopiques de potentiel de corrosion. Il faut rappeler ici que le potentiel KFM est mesuré en 
référence à la pointe AFM qui n’est pas une vraie référence. Son potentiel peut en effet évoluer au cours 
du temps notamment en raison de la dégradation de l’apex (20 nm environ), notamment sur des 
échantillons présentant un certain nombre de « cavités » due au déchaussage de précipités lors du 
polissage. L’évolution de l’extrême surface de l’échantillon ou encore les paramètres d’asservissement de 
la pointe peuvent aussi être source d’erreur sur la mesure de potentiel. Ainsi les potentiels KFM sont 
donnés qualitativement et comparés au sein d’une même cartographie ou sur une filiation réalisée avec 
les mêmes paramètres d’asservissement de la pointe AFM et ce sur une même journée. Ces résultats 
préliminaires ont donc confirmé l’absence de couplage galvanique macroscopique entre les zones 
fondues, affectées thermiquement et le matériau de base à l’état brut de soudage, ainsi qu’à l’état post-
traité T6. Les mesures de potentiel KFM de chaque composant de la microstructure (particules Mg2Si, 
particules au fer et matrice α (Al)) ont confirmé les couplages attendus, avec les particules Mg2Si moins 
nobles que la matrice, elle-même moins noble que les particules riches en fer. De la même manière, dans 
la zone fondue, les mesures KFM ont permis de confirmer le même comportement. Les particules issues 
de la précipitation inter-dendritique (dans la zone fondue) ou de la liquation (dans la zone affectée 
thermiquement) présentent un potentiel supérieur à celui de la matrice, provoquant sa dissolution. 
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CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES  
Le procédé de soudage a progressivement pris sa place dans l'industrie automobile en tant que 
procédé d’assemblage de pièces métalliques. En effet, il constitue une technique d’assemblage 
prometteuse pour l’allègement des structures métalliques. Néanmoins ce procédé d’assemblage présente 
d’importants enjeux liés à sa complexité (automatisation, maniabilité, rendement etc.) et aux défauts 
(porosité, fissuration, vaporisation des éléments chimiques etc.) générés dans les soudures. La prévision 
du résultat du procédé devient plus délicate lorsqu’il s’agit d’assemblage des pièces d’alliages légers en 
particuliers les alliages d’aluminium. Pour répondre aux enjeux du soudage, de nombreux types de laser 
ont vu le jour durant ces dernières années. Parmi les inventions récentes, les lasers YAG émettant dans 
l’infrarouge. L’avantage majeur de ces lasers est leur courte longueur d’onde (environ 1 µm) permettant 
une meilleure absorption du faisceau si on les compare aux lasers CO2 (environ 10 µm). Dans ces travaux 
de recherche, nous étudions la soudabilité de l’alliage d’aluminium AA60616-T4 d’épaisseur 1 mm par 
faisceau laser Yb : YAG. Il s’agit ici d’un soudage autogène (sans métal d’apport) bout à bout. L’influence 
des paramètres du procédé sur la métallurgie des soudures, leurs propriétés mécaniques et leur 
comportement en corrosion a été étudiée.   
A partir de plans d’expérience générés grâce au logiciel CORICO, des soudures ont été effectuées 
avec chacune des configurations de la machine (Petite fibre PF et Grande fibre GF). L’objectif était de 
déterminer les paramètres optimisés (domaine de soudabilité) permettant d’obtenir des soudures 
respectant la norme en vigueur. Pour chaque configuration, les paramètres variables sont la puissance du 
faisceau, la vitesse de soudage et le diamètre focal (taille du spot). La nature et le débit de gaz endroit et 
envers a été fixé. Son effet sur la métallurgie de la soudure semble secondaire. Néanmoins, il a été choisi 
de manière optimale afin d’assurer une protection des soudures. La configuration GF ne permet pas 
d’obtenir l’énergie minimale nécessaire pour obtenir une pénétration profonde de la soudure. Avec la PF, 
l’énergie nécessaire pour une soudure profonde est facilement atteinte. Néanmoins, une puissance 
élevée ou un diamètre focal faible et/ou une vitesse de soudage faible induit à un effondrement du bain 
de fusion. Seule la PF a permis d’obtenir des soudures conformes à la norme. Les difficultés liées à la GF 
sont le manque de pénétration et la fissuration à chaud. La reproductivité du procédé est vérifiée sur 
certaines conditions optimisées. Une fois le domaine de soudabilité de l’alliage AA6061-T4 connu, 
l’influence de chacun des paramètres du procédé sur la géométrie, la métallurgie, les défauts des 
soudures est analysé. 
L’observation micrographique des soudures optimisées a permis d’obtenir différentes formes de 
géométrie de soudure : « tête de clou » et « sablier ». L’analyse des résultats ne nous a permis de 
connaitre le(s) paramètre(s) de soudage principalement responsable(s) de chaque forme de cordon. 
Néanmoins, les soudures les plus larges sont obtenus avec les paramètres énergétiques (densité de 
puissance et densité d’énergie) les plus importants. Ceci correspond à une puissance élevée, un diamètre 
focal moyen et une vitesse de soudage faible. L’étude de la métallurgie de l’assemblage soudé révèle deux 
morphologies de grains dans la zone fondue. Une zone axiale où les gains sont allongés presque parallèle 
à la direction de soudage et une zone éloignée de l’axe central, où les grains sont sensiblement 
perpendiculaires à la direction de soudage. La largeur de chaque zone dépend des paramètres de soudage. 
Une forte densité de grains axiaux est obtenue avec les soudures réalisées avec une vitesse de soudage 
élevée. La vitesse de soudage pilote dans ce cas la forme du bain de fusion. L’étirement du bain vers 
l’arrière induit des vitesses de solidification élevées et des grains colonnaires moins inclinés par rapport à 
l’axe central de la soudure. L’observation de la forme des chevrons à la surface de la soudure montre que 
les chevrons en forme de « C » sont obtenus avec des vitesses de soudage faibles. Cette forme elliptique 
du bain de fusion est caractéristique des vitesses de solidification faibles. Les vitesses de solidification 
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varient du centre au bord de la zone fondue entrainant un gradient de microstructure très complexe. Ces 
variations sont moins importantes lorsque les chevrons sont en forme de pointe de flèche « ˂ ». Une haute 
densité d’énergie favorise la croissance des dendrites et augmente l’espacement des bras dendritiques 
secondaires d’où l’ampleur de la microségrégation interdendritique. Malgré les hautes densités de 
puissance produite par la PF, aucune vaporisation significative de magnésium n’a été révélée. L’étendue 
de la ZAT (zone de liquation) augmente lorsque la densité de puissance et la densité d’énergie 
augmentent. Sa structure granulaire reste identique à celle du matériau de base. Après post-traitement 
thermique, la structure granulaire de la soudure n’est pas modifiée. Par contre une précipitation des 
particules dissoutes dans les zones de liquation est observée. 
Les propriétés mécaniques des assemblages soudés dépendent de la microstructure et des 
irrégularités de géométrie pouvant être observées au niveau de la soudure. Un abattement des propriétés 
mécaniques est observé après soudage. Les soudures les plus larges (paramètres énergétiques élevés) 
présentent une ductilité plus faible. Ceci s’explique par les déformations maximales observés dans la ZF 
et la ZAT et révélées par les mesures DIC couplées aux tests de traction. Le polissage des éprouvettes de 
traction améliore leurs propriétés en traction, par conséquence, la microstructure ne semble pas à elle 
seule responsable de la réduction des propriétés globale de l’assemblage. Les irrégularités de géométrie 
qui génèrent une concentration de contraintes et une localisation des déformations ont une forte 
influence sur la ductilité de l’assemblage. La dureté de la zone fondue est plus faible que celle de la ZAT 
et MB. En fonction des paramètres de soudage, aucune variation notable n’est observée sur les valeurs 
de dureté. Les différences de microstructures (l’espacement des bras dendritiques secondaires) dans la 
ZF n’ont pas d’effet sur la dureté de cette zone. Après post-traitement thermique une augmentation des 
propriétés mécanique de la soudure, sauf la ductilité, est observée. La dureté de la ZF devient égale à celle 
de la ZAT et du MB. Ceci est certainement liée à une précipitation de particules nanométriques 
durcissantes dans la ZF. 
Le mode de dégradation de l’assemblage soudé soumis à des conditions corrosives est étudié sur 
quatre soudures réalisées avec des conditions de soudage variées. A l’état brut de soudage, la corrosion 
du MB et de la ZAT commence par la dissolution des particules Mg2Si et l’attaque des PFZ. Une « zone 
sensibilisée » est observée à une distance éloignée de zone ZF. Dans cette « zone sensibilisée », le mode 
de corrosion est de type intergranulaire. L’étude n’a pas permis de comprendre l’existence de cette zone. 
Un comportement similaire est observé sur des soudures d’aciers inoxydables. Il est induit par une 
précipitation particulière dans cette zone. Le potentiel électrochimique de corrosion de la ZF est presque 
identique à celui du MB quelles que soient les conditions de soudage. Après post-traitement, une baisse 
de potentiel de corrosion est observée. Ceci montre que l’état T6 est moins noble que l’état T4. L’analyse 
AFM et les mesures KFM ont confirmé le comportement cathodique des particules Mg2Si et celui 
anodiques des particules riches en fer et de la matrice α (Al). 
Pour cette étude de recherche nous pouvons citer quelques perspectives. Un soudage hétérogène 
de l’alliage AA6061 avec un alliage de série 5000 (par exemple) pourrait être réalisé avec les paramètres 
optimisés afin d’étudier l’influence de la composition chimique sur le procédé. Une simulation par 
éléments finis du procédé de soudage permettrait de connaitre le chargement thermique subi en tout 
point de la zone affectée par la soudure afin de mieux comprendre les microstructures résultantes du 
procédé. Nous avons rencontré quelques difficultés pour polir les éprouvettes de traction d’épaisseur 1 
mm. Une méthode alternative au polissage mécanique pourrait améliorer les mesures DIC pour mieux 
comprendre l’effet de la microstructure sur le comportement en traction de l’assemblage soudé. Une 
étude de la tenue de l’assemblage soudé en fatigue pourrait être intéressante. D’un point de vue de la 
soudabilité en grande fibre, une étude des configurations et des conditions de soudage conduisant à la 
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fissuration à chaud pourrait être mené de manière plus exhaustive, avec l’appui d’un simulateur 
thermomécanique et de modèles numériques.  
De manière à confirmer les hypothèses faites pour expliquer l’origine de la « zone sensibilisée », 
plusieurs pistes pourraient être explorées. Dans un premier temps, une étude statistique des potentiels 
KFM à l’état brut de soudage et post-traité T6 de la matrice (solution solide et précipitation nanométrique) 
mais aussi de la solution solide hors dispersoïdes identifiés ainsi que les différences de potentiel entre ces 
derniers et ceux des particules Mg2Si pourrait permettre d’isoler le comportement de la 
« zone sensibilisée ». Ensuite, l’étude de la précipitation nanométrique, par MET, pourrait révéler 
l’existence d’une précipitation spécifique à la « zone sensibilisée » ainsi que d’une PFZ. Ceci pourrait 
permettre d’identifier les précipités mis en jeu. La grande difficulté, en revanche, réside dans l’aspect très 
discontinu des phénomènes de corrosion intergranulaire identifiés dans la « zone sensibilisée ». Une 
étude comparative entre l’état T4 et l’état post-traité T6 pourrait peut-être orienter les hypothèses. La 
diffusion de rayons X aux petits angles (SAXS) permettrait de manière plus statistique d’étudier les 
différences de taille et de distribution des précipités nanométriques dans et en dehors de la 
« zone sensibilisée ». Enfin, la simulation numérique du procédé de soudage permettrait d’obtenir les 
profils de température et surtout les temps de maintien en température et de les comparer avec les temps 
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Annexe 1 : Conditions de soudage pour les plans d’expérience PF et GF. 
Petite fibre (PF)  Grande fibre (GF) 
Echantillons P                   
(W) 
V          
(m.min-1) 
Øf(µm) Echantillons P                   
(W) 
V          
(m.min-1) 
Øf          
(µm) 
P1 1000 6,25 305 G1 100 6,25 675 
P2 1500 8 240 G2 1500 1 480 
P3 2500 8 175 G3 2500 8 525 
P4 2500 4,5 240 G4 2500 4,5 600 
P5 1500 1 120 G5 1500 8 600 
P6 800 1,7 120 G6 1000 6,25 525 
P7 1500 1 305 G7 1500 1 675 
P8 2000 6,25 175 G8 2000 6,25 525 
P9 2000 8 305 G9 2000 8 675 
P10 2000 2,75 305 G10 2000 2,75 675 
P11 1000 6,25 240 G11 1000 6,25 600 
P12 2030 1,73 178 G12 2000 4,5 675 
P13 2000 4,5 168 G13 2000 6,25 750 
P14 1500 4,5 370 G14 1500 4,5 750 
P15 1000 2,75 240 G15 1000 2,75 600 
P16 2500 2,75 370 G16 2500 2,75 750 
P17 1500 6,25 120 G17 1500 6,25 480 
P18 500 2,75 175 G18 500 2,75 525 
P19 2500 1 240 G19 2500 1 600 
P20 500 4,5 205 G20 500 4,5 675 
P21 1000 4,5 370 G21 100 4,5 750 
P22 500 8 120 G22 500 8 480 
P23 2000 2,75 175 G23 2000 2,75 525 
P24 2030 1,4 160 G24 1500 4,5 600 
P25 500 8 120 G25 500 8 480 
P26 500 1 370 G26 500 1 750 
P27 500 1 120 G27 500 1 480 
P28 2500 1 120 G28 2500 1 480 
P29 2500 8 370 G29 2500 8 750 
P30 500 1 120 G30 500 1 480 
P31 1000 1,1 356 G31 2500 2,5 600 
P32 1000 2,14 356 G32 2500 2,5 675 
P33 1060 1,74 232 G33 2500 2 675 
P34 1200 1 225 G34 2500 2 600 
P35 1230 1,37 228 G35 2500 1,5 600 
P36 2030 1,48 131 G36 2500 1,5 675 
P37 2300 1,97 127 
P38 2500 1,9 252 
P39 1200 4 134 
P40 1900 1,05 200 
P41 1930 1,5 202 
P42 550 7,8 128 
P43 1000 6,25 175 
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P44 1500 3,4 165 
P45 1530 7 166 
P46 2500 1,2 199 
P47 2000 1,22 178 
P48 2000 4,5 305 
P49 500 8 189 
P50 2500 1 188 
P51 2000 6,25 370 
P52 2500 2 150 
P53 2060 1,94 161 
P54 2500 2,95 129 
P55 2500 1 170 
P56 2200 1,32 159 
P57 2230 3,7 153 
P58 2260 1,1 154 
P59 2120 3 130 
P60 1500 4,5 240 
P61 2000 2,27 134 
P62 900 7,05 195 
P63 2500 1,44 133 
P64 2090 1 129 
P65 2500 3,4 282 
P66 2150 4,32 126 
P67 2060 5,95 132 
P68 2290 3 155 
P69 2500 1,2 123 
P70 2090 3,26 163 
P71 2500 3,79 126 
P72 2350 2,32 128 
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Annexe 2 : Vitesse de croissance du front de solidification en fonction de la distance au centre de la soudure pour 





Distance au centre de la soudure 
(µm) 









0 68 ± 22 
200 34 ± 11 
400 25 ± 7 
500 20 ± 4 








0 126 ± 21 
200 105 ± 15 
400 100 ± 12 
500 98 ± 17 








0 179 ± 15 
200 145 ± 15 
400 139 ± 13  







0 137 ± 17 
200 120 ± 13 
400 117 ± 11 
500 115 ± 14 
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Annexe 3 : Espacement des bras dendritiques secondaires, λ2 (µm) pour les soudures optimisées.  


















P3 2500 8 175 1,04 107 136 3,7 
P4 2500 4,5 240 5,53 106 177 2,3 
P5 1500 1 120 1,33 107 955 4,2 
P6 800 1,7 120 7,08 106 300 2,5 
P8 2000 6,25 175 8,32 106 140 2,9 
P12 2030 1,73 178 8,16 106 504 2,6 
P13 2000 4,5 168 9,03 106 202 3,6 
P17 1500 6,25 120 1,33 107 152 5,2 
P23 2000 2,75 175 8,32 106 317 3,3 
P24 2030 1,4 160 1,01 107 692 3,3 
P36 2030 1,48 131 1,51 107 800 4,6 
P37 2300 1,97 127 1,82 107 702 5,5 
P39 = C 1200 4 134 8,51 106 171 3,4 
P44 = D 1500 3,4 165 7,02 106 204 2,5 
P45 1530 7 166 7,07 106 100 2,8 
P52 = A 2500 2 150 1,42 107 637 5 
P53 2060 1,94 161 1,01 107 504 3,5 
P56 2200 1,32 159 1,11 107 801 4,2 
P57 2230 3,7 153 1,21 107 301 4,2 
P59 2120 3 130 1,60 107 415 5,3 
P61 2000 2,27 134 1,42 107 502 4,1 
P63 2500 1,44 133 1,80 107 997 5,9 
P64 2090 1 129 1,60 107 1238 5 
P68 = B 2290 3 155 1,21 107 376 4,9 
P70 2090 3,26 163 1,00 107 300 3,9 
P72 2350 2,32 128 1,83 107 604 5,5 
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Annexe 4 : Propriétés de traction des cordons optimisés à l’état brut de soudage. 
Paramètres de soudage  
Rm (MPa) 
 








Densité de puissance 
(W.cm-2) 
P3 2500 8 175 1,04 107 221 8,5 
P4 2500 4,5 240 5,53 106 231 9,4 
P5 1500 1 120 1,33 107 218 8,8 
P6 800 1,7 120 7,08 106 227 9 
P8 2000 6,25 175 8,32 106 226 9 
P12 2030 1,73 178 8,16 106 226 9,1 
P13 2000 4,5 168 9,03 106 223 8,7 
P17 1500 6,25 120 1,33 107 217 7,7 
P23 2000 2,75 175 8,32 106 224 8,6 
P24 2030 1,4 160 1,01 107 222 8,6 
P36 2030 1,48 131 1,51 107 214 6,8 
P37 2300 1,97 127 1,82 107 205 6,6 
P39 = C 1200 4 134 8,51 106 224 8,2 
P44 = D 1500 3,4 165 7,02 106 227 11 
P45 1530 7 166 7,07 106 227 10,5 
P52 = A 2500 2 150 1,42 107 216 7,7 
P53 2060 1,94 161 1,01 107 221 8,7 
P56 2200 1,32 159 1,11 107 221 8,3 
P57 2230 3,7 153 1,21 107 219 9,5 
P59 2120 3 130 1,60 107 211 6,8 
P61 2000 2,27 134 1,42 107 215 6,9 
P63 2500 1,44 133 1,80 107 209 7 
P64 2090 1 129 1,60 107 210 7,1 
P68 = B 2290 3 155 1,21 107 219 8 
P70 2090 3,26 163 1,00 107 222 9,5 
P72 2350 2,32 128 1,83 107 196 5,7 
 
  








Angot. «Rapport de stage : Soudage laser acier - aluminium ; Laboratoire de Mécanique et Technologie 
(LMT), Université Paris-Saclay.» 2001. 
Asserin-Lebert. «Thèse : Etude expérimentale et prévision des mécanismes de rupture des tôles et des 
joints soudés bout à bout en alliage d’aluminium 6056.» 2005. 
Badini. «Laser beam welding of dissimilar aluminium alloys of 2000 and 7000 series : effects of post 
welding thermal treatments on T joint strength. Sci. Technol Weld Join 14 (6): 484-492.» 2009. 
Benoit. «Thèse : Développement du soudage MIG CMT pour la réparation de pièces aéronautiques. 
Application aux pièces en alliage base aluminium 6061.» 2012. 
Boisselier. «Les procédés de soudage par fusion : Le soudage laser, IREPA, NOVELECT, Air liquide.» 1998. 
Breinan. «Rapid solidification laser processing at high power density in "Materials Processing Theory and 
Practices", Vol 3, North Holland Publishing, pp.235.» 1983. 
Brito. «Cellular/dendritic arrays and intermetallic phases affecting corrosion and mechanical resistances 
of an AleMgeSi alloy. Journal of Alloys and Compounds 673: 220-230.» 2016. 
Brooks. «Weld solidification and microstructural development - trends in welding research, in Proceeding 
of the 4th International Conference, pp. 123–133, Gatlinburg, Tennessee.» 1995. 
Cao. «Research and Progress in Laser Welding of Wrought Aluminum Alloys. II. Metallurgical 
Microstructures, Defects, and Mechanical Properties, Materials and Manufacturing Processes, 18:1, 23-
49.» 2003. 
Casalino. «Statistical analysis of MIG-laser CO2 hybrid welding of Al–Mg alloy. J Mater Process Technol 
191:106-110.» 2007. 
Chu,. «Microstructure, texture and mechanical properties of 6061 aluminium laser beam welded joints, 
Materials Characterization 137 (2018) 269-276.» 2018. 
Cicala. «Laser welding process parameter effects on hot tearing of an aerospace aluminum alloy, in: 
Proceedings of International Congress on Applications of Lasers and Electro-Optics, San-Franscico, CA, 
USA, Vol. LMP, Laser Institute of America, Orlando, FL 32826.» 2004. 
Cicala. «Optimization of the laser welding of aluminum alloys used in aeronautics, nonconventional 
technologies review – no. 2/ pp. 9-11.» 2008. 
Cieslak. «Phase transformation in weldments: new materials and new perspectives. 3rd Int. Conf. on 
Trends in Welding Research, Gatlinburg, 223-234.» 1992. 
Clarke. «Aluminum tailored-welded blanks for automotive applications. Aluminum 2001 Proc. TMS 2001 
Aluminum Automotive and Joining Sessions, Annual Meeting in New Orleans, LA.» 2001. 
Cornu. «Soudage par fusion continu, Procédés 2.» 1986. 
Cross,. «"Weldability of Aluminum-Lithium Alloys: An Investigation of Hot Tearing Mechanisms," Ph.D. 
thesis T-2951,Colorado School of Mines, Golden, Colorado, 1986.» 1986. 
Davis. «Molten aluminum processing and casting. ASM speciality handbook; 199-230.» 1993. 
Delmas. «Influence des traitements thermiques sur les propriétées mécaniques d’un alliage AlMgSiCu. 
PhD thesis, Université Paul Sabatier de Toulouse.» 2002. 
                                                                                                                                                                                     140 
 
 
Develay. «Propriétés de l’aluminium et des alliages d’aluminium corroyés. Matériaux, Étude et propriétés 
des métaux, Réf. : M440 V2.» 1992. 
Dudas,. «Preventing weld cracks in high-strength aluminum alloys, Welding journal, vol. 45, (6), pp. 241-s 
to 249-s.» 1996. 
Elena. «Thèse : Comportement à la corrosion des alliages d'aluminium utilisés dans l'industrie automobile 
pour la fabrication de radiateur de chauffage. Institut National des Sciences Appliquées (Lyon – France).» 
2005. 
Embury. «The tensile fracture of aluminium alloys. Vol.65, N°l, pp. 45-55.» 1974. 
Fabian. «The influence of MgSi particle reactivity and dissolution processes on corrosion in Al–Mg–Si 
alloys. Electrochimica Acta 54: 844-855.» 2008. 
Fabregue. «Thèse : Microstructure et fissuration à chaud lors du soudage laser d’alliages d’aluminium 
6000 ; Science et Génie des Matériaux /INPG.» 2004. 
Fabregue. «Thèse : Microstructure et fissuration à chaud lors du soudage laser d’alliages d’aluminium 
6000 ; Science et Génie des Matériaux /INPG.» 2004. 
Fahimpour. «Corrosion behavior of aluminium 6061 alloy joinned by friction stir welding and gas tungten 
arc welding methods. Materials and design 39: 329-333.» 2012. 
Farhad. «Corrosion behavior of Al6061 alloy weldment produced by friction stir wedling process. J. Mater. 
Res. Technol. 4 (3): 314-322.» 2015. 
Feng-li. «Corrosion mechanism associated with Mg2Si and Si particules in Al-Mg-Si alloys; Trans. 
Nonferrous Met. Soc. China 21: 2559-2567.» 2011. 
Gao et al. «Effect of beam oscillating pattern on weld characterization of laser welding of AA6061-T6 
aluminium alloy, Materials and design 108 707-717.» 2016. 
Gaumann. «Why is it so difficult to welding? Math. Model. Weld. Phenom. 695, 125-136.» 1998. 
Gerson. «Galvanic corrosion of laser weldments of AA6061 aluminum alloy. Corros Sci 49: 4339-4351.» 
2007. 
Giraud,. «Thèse : Etude expérimentale et modélisation du comportement mécanique d'un alliage 
d'aluminium 6061-T6 à l'état pâteux. INPG.» 2010. 
Gitter. «Formation and effect of grain boundary opening in AlMgSi alloys caused by welding-physical 
fundamentals and basic considerations leading to the creation of a quantitative and qualitative 
experimental programme, Inter. Conf. on Alu. Weld., Munich.» 1992. 
Gollapudi. «Grain size distribution effects on the corrosion behaviour of materials. Corrosion Science 62: 
90-94.» 2012. 
Guitterez. «Microstructure, hardness profile and tensile strength in welds of AA6013-T6 extrusions. Weld. 
J. 75 (4), 115S-121S.» 1996. 
Haboudou. «Reduction of porosity content geneted during Nd: YAG laser welding of A356 and AA5083 
aluminium alloys. Mater Sci Eng A 363 : 40-52.» 2003. 
Hichem. «Thèse : Effet de vieillissement naturel et artificiel sur les propriétés mécaniques de deux tôles 
AlMgSi, Université Constantine 1.» 2017. 
Hirose. «Quantitative evaluation of softened regions in weld heat-affected zones of 6061-T6 aluminum 
alloy-characterizing of the laser beam welding process. Metall. Mater. Trans. 30A, 2115-2120.» 1999. 
                                                                                                                                                                                     141 
 
 
Hunziker et al. ««On formation of a centerline grain boundary during fusion welding». Acta mater. 48, 
4191-4201.» 2000. 
Jiang. «Low-alloy-correlated reversal of the precipitation sequence in Al-Mg-Si alloys; Journal of Alloys 
and Compounds 701 94-98.» 2017. 
John. «Aluminium properties and physical metallurgy, American society for metals.» 1984. 
Jones. «Laser welding of aluminum alloys. TWI J. (2), 421–481.» 1998. 
Katayama,. «Solidification phenomena of weld metals (1st report). Welding Journal, 14 :939-951.» 2000. 
Kaufman. «Aluminum Alloy Castings Properties: Processes and Applications. Materials Park.» 2005. 
Kim. «Bead-on-plate weldability of Al 5052 alloy using a disk laser. Journal of Achievements in Materials 
and Manufacturing Engineering 28 (2), 187-190.» 2008. 
Kou. «welding research supplement, p. 305.» 1986. 
Kou,. «Welding metallurgy, John Wiley & Sons Inc, New York NY 10158, USA, p. 473.» 2003. 
Kreimeyer. «Laser joined proceedings of Aluminium-Steel Hybrid Structures, Bad Nauheim, Automotive 
Circle International, Berlin.» 2003. 
Kurz. «''Fundamentals of Solidification'', Third edition, Trans Tech Publications, Ltd., Aedermannsdorf.» 
1989. 
Kutsuna. «Improvement of the joint performance in laser welding of aluminium alloys. Welding in the 
World, 50 (1-2), 22-27.» 2006. 
Lampman,. «Weld integrity and performace: A source book adapted from ASM International Handbooks, 
Conference Proceedings and Technical Books. ASM Handbook series.» 1997. 
Lesty. «La revue de Modulad, 22-41.» 1999. 
Liu. «Fatigue crack growth property of laser beam welded 6156 aluminum alloy. Fatigue Fract Eng Mater 
Struct 37: 937-944.» 2014. 
Liu. «Fatigue crack growth property of laser beam welded 6156 aluminum alloy. Fatigue Fract Eng Mater 
Struct 37:937-944.» 2014. 
Liu. «Solidification crack susceptibility of alulminum alloy weld metals, Transactions of Nonferrous Metals 
Society of China, vol. 16, pp. 110-116.» 2006. 
Maillet. «Le laser : principe et techniques d'application 3 ème édition, TEC & DOC Ed.» 1989. 
Maisonnette,. «Influences mécaniques et métallurgiques de procédés haute température sur un alliage 
d'aluminium 6061-T6, INSA Lyon.» 2010. 
Man. «The effects of Cu addition on the microstructure and thermal stability of an Al-Mg-Si alloy, J. Alloys 
compd. 437 146-150.» 2007. 
Mathers. «The welding of aluminium and its alloys, Woodhead Publishing Ltd, Abington, Cambridge, UK, 
p. 242.» 2002. 
Matsuda. «HRTEM Study of Nano-precipitation phases in 6000 Series Aluminium Alloys, Science, 
Technology an Education of Microscopy : an overview, pp. 152-162.» 2003. 
Matsuda. «''Metastable phases in an Al-Mg-Si alloy containing copper'', Metallurgical and Materials 
Transactions A, vol.32, pp.1293-1299.» 2001. 
                                                                                                                                                                                     142 
 
 
Mazunder. «Procedure development and practice considerations for laser beam welding ASM –Handbook 
– Vol.6, New York, p. 874.» 1993. 
Messler. «Principles of welding: processes, physics, chemistry and metallurgy, John Wiley & Sons.» 2008. 
Meyer. «Intergranular and exfoliation corrosion study of Al-Li-Cu-Mg-Zr alloys. Journal de Physique, 
Colloque C3, vol. 48, no9, pp. 881-888 .» 1987. 
Milewski. «Microstructural evaluation of low and high duty cycle Nd:YAG laser beam welds in 2024-T3 
aluminum. Weld. J. 72 (7) 341-346.» 1993. 
Molian. «Charaterisation of fusion, zone defects in laser surface alloying applications. Department of 
Mechanical engeneering. Iowa State University, Ames, IA 50011, USA. Vol. 17, pp.1311-1314.» 1983. 
Mondolfo. «Aluminium alloys structure and properties, Butterworth London.» 1979. 
Murat,. «Solubility of hydrogen in liquid aluminium: reanalysis of available data, International Journal of 
Cast Metals Research, 32:5-6, 315-318, DOI: 10.1080/13640461.2020.1718337.» 2019. 
Myhr,. «Modelling of the microstructure and strength evolution in Al-Mg-Si alloys during multistage 
thermal processing. Acta Materialia 52 (2004) 4997-5008.» 2004. 
Nelias. «Effects of heat treatments on the microstructure and méchanical properties of a 6061 aluminium 
alloy ; Materials Sciences and Engineering A 528 2718-2724.» 2011. 
NF EN 573. «Aluminium et alliages d’aluminium – Composition chimique et forme des produits corroyés 
(cf. p. 13).» s.d. 
Niel,. «Étude et modélisation du phénomène de fissuration à chaud en soudage à l’arc : Application à 
l’alliage d’aluminium 6061.. Génie des procédés. Université Montpellier II - Sciences et Techniques du 
Languedoc, 2011.» 2011. 
Ojo. «Trend and innovations in laser beam welding of wrought aluminium alloys. International Institute 
of welding.» 2016. 
Paleocrassas. «Low speed laser welding of aluminium alloys using single-mode fiber lasers. In : Xiaodong 
N (ed) Engineering ‹‹ electrical and electronic engineering ›› ‟Laser welding”. North Carolina state 
university, USA, pp. 3-76.» 2010. 
Pastor. «Pore formation during continuous wave Nd: YAG laser welding of aluminum for automotive 
applications. Rev. Metal. 36 (2), 108-117.» 2000. 
Payan. «Thèse : Comportement à la corrosion galvanique de matériaux composites à matrice d’alliage 
d’aluminium renforcée par des fibres de carbone haut-module. Université Bordeaux.» 2001. 
Pereira,. «Effects of process parameters on the strength of resistance spot weld in 6082-T6 aluminium 
alloy, Mater. Des. 31 2454-2463.» 2010. 
Periasamy. «Effect of welding and post weld heat treatments on the tensile and fracture toughness 
behavior of Al-Mg-Si alloy. Transactions of The Indian Institute of Metals, 48(5):373–382.» 1995. 
Postma. «Weld pool control in Nd : YAG laser welding, University of Twente.» 2003. 
Prokhorov,. «The problem of the strength of metals while solidifying during welding. Svarochnoe 
Proizvodstvo, 511, 1956.» 1956. 
Qin. «Microstructure and mechanical properties of newly developed aluminium-Lithium alloy 2A97 
welded by fiber laser; Material Science and engineering A 617 p.1-11.» 2014. 
                                                                                                                                                                                     143 
 
 
Quintino. «Welding with high power fiber lasers; A preliminary study; Materials and Design 28 1231-
1237.» 2007. 
Ramasamy. «CO2 and Nd:YAG laser beam welding of 6111-T4 aluminum alloy for automotive applications. 
Laser Appl. 12 (3), 101-115.» 2000. 
Ransley,. «The Solubility of Hydrogen in Liquid and Solid Aluminum. Journal of the Institute of Metals 74, 
599–620 (1948) (cf. p. 6).» 1948. 
Rasmusen,. «Thèse : Etude sur la fissuration à chaud de l'alliage 6061 lors du soudage par procédé hybride 
laser-gmaw ; Université du Quebec.» 2008. 
Richardson. «Mechanism and possible solution for transverse solidification cracking in laser welding of 
high strength aluminium alloys, Mater. Sci. Eng. A 429: 287-294.» 2006. 
Sanchez-Amaya. «Laser welding of AA 5083 samples by high power diode laser, Science and Technology 
of Welding and Joining 14 (1) 78-86.» 2009. 
Sanchez-Amaya. «Laser welding of aluminium aloys 5083 and 6082 under conduction regime. Appl. Surf. 
Sci. p 255.» 2009. 
Savage. «Welding Journal, 46 :411.» 1967. 
Savage. «Welding journal, p. 213-1976.» 1976. 
Shen,. «Thèse : Comportement et endommagement des alliages d’aluminium 6061-T6 : approche 
micromécanique ; Ecole Nationale Supérieure des Mines de Paris.» 2012. 
Sibillano. «A study of the shielding gas influence on the laser beam welding of AA5083 aluminium alloys 
by in-process spectroscopic investigation. Opt. Lasers Eng. 44: 1039-1051.» 2006. 
Sieniawski. «Influence of heat treatment on the microstructure and mechanical properties of 6005 and 
6082 aluminium alloys. Jounal of Materials processing technology 162-163 / 367-372.» 2005. 
Sigworth,. «Hot tearing of metals. AFS Transactions, 96-155 : 1053-1062.» 1996. 
Stasik. «Forming of tailored-welded aluminum blanks. Proc. Aluminum and Magnesium for Automotive 
Applications, The Minerals, Metals & Materials Society, Cleveland, 69-83.» 1996. 
Sun. «Review Laser welding of dissimilar metal combinations; Journal of materials science 30 4205-4214.» 
1995. 
Vittorio. «Autogenous laser welding of AA 2024 aluminium alloy: process issues and bead features, 
Procedia CIRP 33 406-411.» 2015. 
Vollertsen. «Innovative welding strategies for the manufacture of large aircraft, Welding in the World, vol. 
48, pp. 231-247.» 2004. 
Wante,. «Thèse : Influence des paramètres microstructuraux sur le comportement mécanique d'alliages 
d'aluminium 6005A et de leurs assemblages soudés ; Université de Lille I.» 1999. 
Wu. «Corrosion behavior of extruded near eutectic Al-Si-Mg and 6063 alloys, J. Mater. Sci. Technol., 29(4), 
380-386.» 2013. 
Xiao. «Microstructure and mechanical properties of laser beam-welded AA2060 Al-Li alloy; Journal of 
Materials Processing Technology 237 301-308.» 2016. 
Yamaoka. «Study of aging treatment of Al–Mg–Si alloy laser welds - CO2 laser welding of Al–Mg–Si alloys 
(2nd Report). Q. J. Jpn. Weld. Soc. 18 (3), 431-437.» 2000. 
                                                                                                                                                                                     144 
 
 
Zandbergen. «Study of precipitation Al-Mg-Si alloys by Atom Probe Tomography I. Microstructural 
changes as a function of ageing temperature. Acta Materialia 101 136-148.» 2015. 
Zandbergen. «Study of precipitation in Al–Mg–Si alloys by Atom Probe Tomography I. Microstructural 
changes as a function of ageing temperature; Acta Materialia 101 136 -148.» 2015. 
Zhang. «Effect of beam oscillating pattern on weld characterization of laserwelding of AA6061-T6 
aluminum alloy; Materials and Design 108 707-717.» 2016. 
Zhao. «Current issues and problems in laser welding of automotive aluminium alloys, International 
Materials Reviews, vol. 44, (6), pp. 238-266.» 1999. 
Zheng. «Simulation study on function mechanism of some precipitates in localized corrosion of Al alloys. 
Corros Sci, 49: 2436-2449.» 2007. 
Zhou. «Problems in Welding of High Strength Aluminium Alloy; Singapore Welding Society Newsletter.» 
1999. 
Zou. «The inter-granular corrosion behavior of 6000-series alloys with different Mg/Si and Cu content; 
Applied surface science 405 489-496.» 2017. 









L’allégement des structures aéronautiques ainsi que la nécessité de nouvelles fonctionnalités passent par deux 
verrous technologiques que sont le développement de nouveaux matériaux de structure mais aussi le 
développement de solutions innovantes d’assemblage, alternatives au mécano-rivetage des structures en alliages 
aluminium. Le soudage laser est une solution prometteuse. Les difficultés liées à l’application du soudage aux alliages 
légers justifient les innovations récentes dans la conception de laser pour la recherche d’un meilleur rendement et 
d’une bonne qualité des soudures exemptes de défauts tels que la porosité, la fissuration à chaud, la perte 
d’éléments chimiques par vaporisation etc. Ce travail de thèse a porté sur l’assemblage par soudage laser Yb : YAG 
de tôles minces de l’alliage d’aluminium AA6061-T4. Une première partie de cette étude a permis de déterminer le 
domaine de soudabilité de la tôle 6061 d’épaisseur 1 mm soudé par laser Yb : YAG. Il s’agit d’un soudage autogène 
sans métal d’apport en configuration bout à bout. Les échantillons sont soudés à l’aide de deux configurations de 
fibre ayant chacune une plage de diamètre focal définie. L’influence de la configuration de la fibre et des principaux 
paramètres de soudage sur les caractéristiques géométriques des cordons et l’ampleur des défauts de soudures ont 
été étudiés. La métallurgie et les propriétés mécaniques des soudures optimisées ont été caractérisées à différentes 
échelles. Cette étude a été réalisée dans les différentes zones de la soudure. Les résultats sont par la suite interprétés 
en fonction des paramètres énergétiques du procédé. L’étude du comportement en corrosion de quatre soudures, 
choisies parmi le domaine de soudabilité a montré l’absence de couplages galvaniques macroscopiques entre les 
zones de l’assemblage. Il a aussi été démontré, pour la première fois sur ce système, l’existence, à l’état brut de 
soudage, d’une « zone sensibilisée », caractérisée par une forme de corrosion intergranulaire. De plus, un post-
traitement thermique T6 semble avoir une forte influence sur le comportement du système en faisant disparaître la 
localisation de la précédente « zone sensibilisée ». La technique AFM/KFM s’est avérée tout à fait adaptée et 
innovante pour étudier les potentiels de surface locaux et ainsi caractériser les mécanismes de corrosion à l’échelle 
sub-micrométrique.  
Mots-clefs : Alliage d’aluminium, domaine de soudabilité, soudage laser Yb : YAG, microstructure, propriétés 
mécaniques, corrosion, couplages galvaniques, AFM/KFM. 
Abstract 
Weight savings in aeronautical structures and need for new functionalities are going through two technological 
obstacles: development of new structural materials but also development of innovative assembly solutions, offering 
alternatives to the mechanical bolting and riveting of aluminum alloy structures. Laser welding is a promising 
solution. The difficulties encountered in light alloys welding process justify the recent innovations in laser design 
aiming better performance and good quality welds. Appearance of defects such as porosities, hot cracking, loss of 
alloying elements by vaporization etc. in welded assemblies is one of the major issues with this process. So, a number 
of serious critical aspects need to be considered. Further research is therefore needed to improve construction in 
aluminum alloys. This thesis focused on the Yb: YAG laser welding of AA6061-T4 aluminum alloy thin sheets. The 
first part of this study allowed the determination of the weldability range of the 1 mm thick alloy AA6061-T4 butt 
welded by laser beam Yb: YAG, without filler metal. The samples are welded using two fiber configurations. The 
influence of the fiber configuration and of the main welding parameters on the bead’s geometric characteristics and 
the magnitude of weld defects was studied. Metallurgy and mechanical properties of optimized welds have been 
characterized at different scales. This study was carried out within the different areas of the weld. The results are 
then interpreted according to energetic parameters of the process. The corrosion behaviour study of four welds, 
chosen from the weldability range, showed the absence of macroscopic galvanic couplings between the different 
zones of the welds. It was also demonstrated, for the first time on this system, the existence, in the as-welded state, 
of a "sensitized zone”, characterized by a form of intergranular corrosion. Moreover, a T6 thermal post-treatment 
seems to have a strong influence on the system behaviour by removing the localization of the previous “sensitized 
zone”. The AFM / KFM technique has proven to be a cutting-edge technique for studying local surface potentials and 
thus characterizing the corrosion mechanisms at the sub-micrometric scale. 
Keywords: Aluminum alloy, weldability domain, Yb: YAG laser, microstructure, mechanical properties, corrosion, 
galvanic coupling, AFM/KFM. 
